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Introduction

Lors des quarante derniéres années, le nombre de voyageurs aériens a été multiplié par 10
et le fret aérien par 14[1]. Le nombre d’avions a donc augmenté en conséquence, passant
d’environ 13 000 appareils en 1996, a plus de 24 000 en 2015[2]. De plus, un doublement
supplémentaire du trafic est attendu dans les 20 prochaines années[3]. Dans ce contexte, les
avionneurs et les équipementiers aéronautiques doivent sans cesse améliorer leurs produits.
Safran Landing Systems, leader mondial dans le domaine des trains d’atterrissage pour
I'aéronautique civile, travaille constamment a améliorer leurs performances : augmentation des
intervalles de maintenance (« Time Between Overhaul » (TBO) en anglais) et diminution de la
masse pour réduire la consommation de carburant. En effet, a I'image des projets européens
Clean Sky et Clean Sky 2, I'impact environnemental des avions doit étre diminué. Ces projets ont
pour objectif la baisse des niveaux de bruit ainsi que des émissions de CO; et d’'oxyde d’azote

(NOx) (voir Tableau 1).

Clean Sky Clean Sky 2 Flightpath

2008-2017 2014-2024 2050
-CO; -26% -20% a -30% -75%
-NOx -60% -20% a -30% -90%
Bruit -50% a-75% -20% a -30% -60%

Tableau 1 - Objectifs des projets européens Clean SKy contribuant aux objectifs environnementaux de
I’Europe d’ici 2050[4]
Pour atteindre ces objectifs, la recherche de matériaux qui conduiraient a un allégement de
ces pieces mais aussi a une augmentation de leur durée de vie et un espacement des révisions

est en conséquence trés active.

Cependant, les atterrisseurs sont des pieces extrémement sollicitées car la vitesse de
décollage d'un avion peut dépasser les 360km/h[5] et le poids d’'un avion de ligne de type A350
est de 308 tonnes[6]. Les matériaux qui les composent doivent donc étre résistants, tenaces mais
aussi peu sensibles a la corrosion et corrosion sous contrainte (CSC) puisque ce sont des pieces

soumises aux agressions (température, atmospheére corrosive,...) du milieu extérieur.

Depuis de nombreuses années, l'acier 300M est largement utilisé dans les trains

d’atterrissage. Sa résistance mécanique élevée (Rm>1930MPa) et sa ténacité correcte
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(Kicx55MPavm), associées a son coiit de production modéré, le rendent difficile 3 remplacer. En
revanche, sa faible résistance a la CSC (Kisccx15MPaVm) peut s’avérer problématique dans
certaines configurations, ce qui laisse la place a des solutions alternatives. La nuance Ferrium®
M54® (M54®) semble étre un bon candidat : son compromis Rm/Kic (valeurs minimales
respectives de 1965MPa et 110MPaVm d’aprés la norme AMS6516) est excellent ; sa résistance a
la CSC est élevée (Kisccx45MPaVm) et son colit d’élaboration est contrdlé par un taux de cobalt
moins important que dans les aciers de la méme famille. Ces propriétés permettent ainsi

d’envisager son utilisation pour alléger les structures d’avions gros porteurs.

Cependant, avant de pouvoir utiliser la nuance M54® dans les atterrisseurs, ses propriétés
mécaniques doivent étre garanties par une montée en maturité sous forme de niveau TRL
(Technology Readiness Level). Safran Landing Systems a ainsi réalisé de nombreux traitements
thermiques pour accéder aux propriétés mécaniques requises répondants a leurs besoins
spécifiques. Ces essais ont montré une variabilité importante de la limite d’élasticité (jusqu’a
200MPa) en fonction des lots de traitement thermique alors que la résistance a la rupture
s’avérait particuliérement stable. Safran Landing Systems cherche donc un traitement thermique
réalisable industriellement qui garantisse des propriétés mécaniques stables et satisfaisantes
(Rm>1960MPa, Kic>110MPaVm). La recherche d’une gamme de traitement thermique optimale
semble donc primordiale car a composition donnée, le compromis de propriétés et la
performance de la piéce va dépendre de sa microstructure, engendrée par le traitement

thermique qu’elle subit (voir Figure 1).

Objectifs/moyens Performance

Propriétés

Figure 1 - Modéle de chaine a trois maillons de la science et de I'ingénierie des matériaux selon Cohen|[7]

Pour les aciers a ultra haute résistance a précipitation de carbures M.C, famille a laquelle
appartient la nuance M54®, le traitement thermique de mise en propriétés se divise en trois

étapes (voir Figure 2) :

2
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1) La mise en solution. Cette étape consiste a remettre en solution tous les éléments
d’alliages qui ont pu précipiter lors des traitements thermomécaniques antérieurs, et a
amener la matrice dans sa phase austénitique.

2) La trempe et le traitement par le froid. La martensite est obtenue lors de ce
traitement composé de deux étapes. Le matériau apres traitement par le froid est alors
homogeéne et trés résistant mais peu ductile. Une autre étape est donc nécessaire pour
amener le matériau dans un état compatible avec I'application.

3) Le revenu. Certains éléments d’alliages répartis dans la matrice vont précipiter sous
forme de carbures nanométriques, permettant d’obtenir une nuance résistante et

ductile.

Température

T T T T T T T T

Temps

Figure 2 - Schéma d’un traitement thermique de mise en propriétés d’'un acier UHR a durcissement par
carbures au revenu

La microstructure obtenue en fin de traitement thermique est complexe car elle présente
une matrice composée de deux phases (martensite et austénite), des carbures non dissous et des
carbures secondaires formés au revenu. L’objectif de la thése est donc de réaliser une
analyse microstructurale poussée tout au long du traitement thermique pour déterminer
le(s) parametre(s) a l'origine des variabilités de la limite d’élasticité. Dans un deuxiéme

temps, la maitrise de ces paramétres est recherchée afin de limiter cette variabilité.

Des traitements thermiques contrélés de maniére précise ont été mis en place au
laboratoire afin de faire varier chaque parameétre de la Figure 2 selon les objectifs de I'étude. La
précipitation nanométrique a ensuite été caractérisée, notammenta l'aide de grands
instruments : DRX synchrotron in-situ, Microscope Electronique en Transmission, Diffusion de
Neutron aux Petits Angles et Sonde Atomique Tomographique. La quantification précise du taux

d’austénite a été réalisée a I'aide d'un sigmametre. Les propriétés mécaniques ont quant a elles

3



Introduction

été évaluées par des essais de microdureté, de traction et de résilience. L’ensemble des résultats

et interprétations est présenté dans ce manuscrit divisé en quatre chapitres :

Afin de comprendre la métallurgie de la nuance Ferrium® M54® et les particularités de sa
composition, le Chapitre 1 présente le développement des aciers ultra haute résistance a
précipitation de carbures depuis la nuance 300M jusqu’a la nuance M54®, Ces développements
successifs de nuances ont permis de proposer un compromis de propriétés mécaniques amélioré
pour la nuance M54®, La microstructure complexe de ce type d’acier est ensuite décrite d’apres
les résultats de la littérature pour les aciers Co-Ni a durcissement par précipitation de carbures

M:C.

Le Chapitre 2 est consacré a la description du programme expérimental mis en place pour
répondre aux objectifs de I'étude. Pour cela, la microstructure initiale de la matiére de I'étude et
la réalisation des traitements thermiques sont présentées dans un premier temps. Les
techniques expérimentales de caractérisation de la microstructure et des propriétés mécaniques

sont ensuite détaillées.

Le Chapitre 3 présente l'influence du traitement thermique sur la précipitation des
carbures. Les carbures nanométriques formés au revenu sont en partie a l'origine des
excellentes propriétés mécaniques et la séquence de précipitation au revenu pour les obtenir est
décrite. La précipitation aprés un cycle de traitement thermique complet est également
caractérisée et comparée avec celle des nuances de composition proche. Les écarts en termes de
limite d’élasticité et de résistance mécanique sont reliés aux caractéristiques de la précipitation.
Enfin, les influences des conditions de la mise en solution et du traitement par le froid sur cette

précipitation sont également exposées.

Les variations du taux d’austénite résiduelle en fonction du traitement thermique sont
présentées dans le dernier chapitre. Les parametres du traitement thermique contrélant le taux
d’austénite sont décrits dans un premier temps. L’influence du taux d’austénite sur différentes
propriétés mécaniques usuelles est ensuite exposée. Un modeéle de variation du taux d’austénite
en fonction des conditions d’intertraitements entre la trempe a l'huile et le traitement par le
froid est également décrit. Pour finir, des préconisations supplémentaires de traitement
thermique sont proposées pour mieux controler le taux d’austénite et améliorer ainsi la

reproductibilité des traitements thermiques et des propriétés mécaniques.
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Chapitre 1 L’excellent compromis de propriétés ténacité-
résistance a la traction de I'acier Ferrium® M54®, 40 ans de
recherche pour une microstructure complexe mais

optimisée

Les matériaux utilisés pour les trains d’atterrissage nécessitent un compromis de propriétés
résistance mécanique/ténacité élevé que seuls quelques matériaux comme les aciers ultra haute
résistance (UHR) possedent. La nuance 300M est largement utilisée depuis de nombreuses
années dans les atterrisseurs, mais sa ténacité limitée et sa faible résistance a la corrosion sous
contrainte poussent les concepteurs a vouloir la remplacer pour certaines applications
exigeantes. La nuance Ferrium® M54® présente un compromis de propriétés Rm/Kic/Kiscc
exceptionnel qui pourrait permettre son application dans les trains d’atterrissage. Afin de
comprendre les évolutions métallurgiques entre la nuance 300M et la nuance M54®, un
historique du développement des aciers UHR a précipitation de carbures est présenté. La
microstructure des aciers Co-Ni a précipitation de carbures MzC, famille d’aciers a laquelle la
nuance M54® appartient, est ensuite décrite en détails. L'objectif de ce chapitre est de

comprendre I'origine des phases qui composent la nuance M54®.
I Evolution des aciers a ultra haute résistance a précipitation de carbures

La ténacité limitée de la nuance 300M a poussé les élaborateurs a développer de nouvelles
nuances. Cette ténacité limitée est notamment due a la précipitation de cémentite aux joints de

grains et de lattes[8] (voir Figure 1.1) lors de la trempe martensitique et du revenu a 300°C.



Chapitre 1 : L’excellent compromis de propriétés ténacité-résistance a la traction de 'acier

Ferrium® M54®, 40 ans de recherche pour une microstructure complexe mais optimisée

Figure 1.1 - Images MET en champ clair (a) et champ sombre (b) avec une sélection du spot de diffraction
(002) de la cémentite[9]

Les compositions chimiques des nouvelles nuances doivent donc permettre de limiter le

taux de cémentite tout en gardant un niveau de résistance mécanique élevé nécessaire a

I'application.

I.1 La naissance des aciers a fortes teneurs en cobalt et nickel, et précipitation de

carbures M;C

Les recherches pour remplacer 'acier 300M ont débuté dans les années 1960-1970 avec les
élaborations des nuances HP9-4-20[10] et HY-180[11]. Ces nuances ont des concentrations

élevées en cobalt et en nickel ainsi que des additions importantes de chrome et de molybdéne

(voir Tableau 1.1).

Nuance C Cr Ni Co Mo w \% Mn Si La Ti
300M 0,42 0,8 1,8 / 0,4 / 0,07 0,75 1,65 / /
HP9-4-20 0,2 0,8 9 4 1 / 0,08 0,1-03 >0,2 / /
HY-180 0,13 2 10 8 1 / / 0,1 0,05 / /
AF1410 0,15 2 10 14 1 / / 0,1 0,1 / 0,015
AerMet® 100 0,23 3,1 11,1 134 1,2 / / / / 0,01 0,01
Ferrium® M54® 0,3 1 10 7 2 1,3 0,1 / / ? 0,015

Tableau 1.1 - Evolution des compositions des aciers a ultra haute résistance a précipitation de carbures

Le chrome et le molybdéne sont utilisés pour précipiter au revenu sous forme de carbures

de type MC afin de durcir la matrice en dégradant peu la ténacité. La cémentite fragilisante

6
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présente dans la nuance 300M est ainsi partiellement remplacée. Les carbures nanométriques
que forment le molybdéne et le chrome au revenu sont nécessaires pour obtenir le compromis

de propriétés Rm/Kic souhaité (Rm>1930MPa, Kic>100MPaVm).

Le chrome permet d’accélérer les cinétiques de précipitation des carbures (Mo, Cr).C,
comparé a des carbures MoC purs, et d’abaisser ainsi leur température de précipitation car sa
vitesse de diffusion est plus élevée que celle du molybdéene[8,12-14]. Kwon et Lee[15] suggerent
que le chrome pourrait rentrer en solution dans la cémentite lors du revenu, ce qui la
stabiliserait et retarderait donc la précipitation des carbures M;C. En effet, la précipitation des
carbures de type M;C peut étre considérée comme un état transitoire entre les carbures Fe3C et

MsC selon le séquencement suivant[16]:
Fe3C9M2C9M6C

Si la cémentite est stabilisée, la précipitation des carbures M,C sera décalée vers les hautes

températures de revenu ou les temps de revenu longs.

La teneur en carbone est réduite dans les aciers HY-180 et HP-9-4-20, par rapport a la
nuance 300M, pour éviter la précipitation de cémentite fragilisante. Ce taux est compensé par la
présence d’autres éléments d’alliages afin d’obtenir une précipitation suffisante et efficace au
revenu. Du cobalt et du nickel sont ainsi ajoutés. Ces éléments n’influencent pas directement la
précipitation, mais leur role est tout de méme majeur dans la microstructure de ces nuances
(voir Tableau 1.2). L’addition de nickel est cependant limitée par la température de début de
transformation martensitique Ms, qui ne doit pas étre inférieure a 220°C pour obtenir un taux

d’austénite résiduelle minimal[17].
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Elément Effets Conséquences

-Diminue la solubilité du molybdéne et -Favorise la formation de précipités fins
augmente l'activité du carbone dans la et dispersés
ferrite et la martensite[8,16,18-20]
-Retarde la restauration de la structure -Favorise une densité élevée de
martensitique par la création d'un ordre  dislocations, qui sont des sites privilégiés
a courte distance qui engendre un champ de germination de carbures alliés, lors de

Cobalt de contrainte et agit ainsi comme une la montée en température au revenu
barriére a la diffusion du fer[21-23] [8,13,14,19,24,25]
-Réduit la solubilité du chrome dans la -Diminue la stabilité de la cémentite et
cémentite[14] augmente la fraction de carbone libre

pour former des carbures M,C

-Solution solide[26] -Durcissement
-Diminue la température de transition
ductile-fragile[8,26,27]

Nickel

-Déstabilise la cémentite[14,25] -Favorise la formation des carbures alliés

a plus basse température

Tableau 1.2 - Synthése des effets du cobalt et du nickel sur la microstructure des aciers Co-Ni a précipitation
de carbures MzC

Speich et al.[8] ont étudié les effets des ajouts de cobalt, molybdéne et chrome dans 'acier
HY-180. La Figure 1.2 ci-dessous résume les effets de chaque élément. Le cobalt décale le
survieillissement, visible par la baisse de résistance, vers les hautes températures en décalant le
phénomeéne d’annihilation des dislocations. Le molybdéne forme des carbures durcissants M»(C, a
'origine du pic de durcissement secondaire. Speich précise cependant qu’un ajout de molybdéne
trop important diminue la ténacité. Il en est de méme pour le chrome, qui, lorsqu’il est présent
en faible quantité, augmente la température de revenu et favorise donc potentiellement la
formation d’austénite de réversion. Au contraire, une teneur trop élevée en chrome conduit a
une précipitation intensive de carbures qui coalescent rapidement. Ainsi, le pourcentage
optimum de chrome et de molybdéne est respectivement de 2% et 1% massique d’apres

Speich][8].
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Figure 1.2 - Effets du carbone, cobalt, chrome et molybdéne sur le comportement mécanique au revenu d’'un
acier a 10% de nickel[8]

Grace a la diminution de la teneur en carbone et I'apport des éléments cobalt, nickel,
chrome et molybdene dans les nuances HP9-4-20 et HY-180, la ténacité des aciers a
précipitation de carbures a largement augmenté, passant d’environ 60MPavm 3 plus de
190MPaVm. Cependant, la résistance mécanique n’est pas assez élevée (Rm<1500MPa) et 3 la fin
des années 1970, la nuance AF1410[13] est développée. L’élaboration de cette nuance permet
de proposer un acier avec une résistance mécanique plus élevée que la nuance HY-180, tout en

conservant une ténacité suffisante (>Kic 300M).

La nuance AF1410 a donc la méme base de composition chimique que I'acier HY-180 (voir
Tableau 1.1). La teneur en cobalt est relevée, pour augmenter I'effet du retard a la restauration
des lattes de martensite et la précipitation de carbures. Le taux de carbone est aussi plus
important, ce qui a pour effet d’augmenter la fraction volumique de carbures. La résistance
mécanique augmente donc entre la nuance HY-180 et la nuance AF1410 (1420MPa a 1670MPa)
avec une baisse raisonnable de la propriété de ténacité (200MPavm a 165MPavm). Les
recherches se focalisent alors sur les voies d’amélioration de la ténacité afin d’optimiser le

compromis Rm/Kic.
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.2 Les voies d’'amélioration de la ténacité
L2.a. Ajouts d’éléments pour capter les impuretés

Les valeurs limitées de la ténacité dans les aciers a ultra haute résistance sont
principalement associées a la présence d'impuretés et de résiduels, comme les sulfures ou les
oxydes[28]. Ces impuretés, telles que S, P, As, Sn et Sb, ou résiduels tels que Mn et Si ségregent
aux joints de grains et fragilisent 'acier. En effet, ils ne forment pas de composés stables et de
plus, ils sont peu solubles dans le fer, ce qui entraine leur ségrégation aux joints de grains lors de
la normalisation et/ou austénitisation[17]. Cette ségrégation favorise une rupture
intergranulaire lors d’essais de ténacité et de résilience. De plus, le manganése et le silicium
favorisent la ségrégation des impuretés aux joints de grains[29] et leur taux doit donc étre réduit

au maximum.

Pour réduire le taux d'impuretés, de nouvelles techniques d’élaboration ont été mises au
point comme le procédé VAR (Vacuum Arc Remelting) pour désoxyder (%0<4ppm) et I'affinage
par refusion sous laitier (procédé ESR, ElectroSlag Remelting) pour désulfurer de maniere tres
poussée (%S<10ppm)[30]. Ces procédés permettent d’obtenir des nuances avec des taux
d’impuretés trés bas, mais sont relativement coliteux et ils augmentent donc le prix global de la
nuance. De plus, méme si ces procédés réduisent le taux d’impuretés, les taux atteints sont
encore parfois trop élevés par rapport aux exigences du secteur aéronautique. Des éléments
d’alliages sont donc ajoutés afin de capter et fixer les impuretés mobiles restantes, pour éviter

qu’elles ne ségreégent aux joints de grains. Plusieurs éléments chimiques sont proposés :

Le lanthane a ainsi été testé dans les nuances AF1410 et HY-180 pour capter le soufre.
Handerhan et al. font une analyse de I'effet du lanthane sur la ténacité de I'acier AF1410[31][32].
Avec seulement 0,008% massique de lanthane, la ténacité augmente de 128MPavVm 2
196MPavm. Cette augmentation de la ténacité est due 3 la présence d’inclusions de lanthane
plus volumineuses, et donc plus espacées dans I'acier, que les inclusions habituelles de type MnS.
Selon Rice et Johnson, I'ouverture critique de la fissure 8ic (voir Figure 1.3), largeur de fissure a
laquelle I'éprouvette rompt lors d'un essai de ténacité, est reliée a I'espacement entre inclusion
Xo sur une certaine gamme de distance entre inclusions (voir Figure 1.4), d’ou l'intérét d’avoir
des inclusions plus espacées. L'ouverture critique de fissure est calculée a partir de la relation

(1-1)[10] :

(1-1)
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Avec d, fonction du ratio gy/ E et du coefficient d’écrouissage n[33], et g, la contrainte

d’écoulement. J;, I'intégrale de contour, est relié a K, par I'’équation (1-2) suivante[34] :

Klzc(l - UZ)

5 (1-2)

Jic =

Avec E le module de Young et v le coefficient de Poisson de l'acier.

> FISSURE INITIALE

------------------- s ELARGISSEMENT
----------------- DE LA FISSURE
------------- - 5.| RUPTURES-= 8,

o
-
e s o
e
e

Figure 1.3 - Schéma du mécanisme d’avance d’une fissure lors d’un essai de ténacité (tiré de [10])

240 -
200 -
160 -

3 120 -
(1m)
80

O HY 180 As - Quenched
40 -

Xo (um)

Figure 1.4 - Ouverture critique de fissure 8ic en fonction de 'espacement entre inclusions Xo [34]

Les études montrent cependant que I'ajout de lanthane doit étre contrélé. Si la teneur n’est
pas suffisante pour capter tout le soufre, celui-ci peut s’associer avec d’autres éléments comme
le chrome et devenir néfaste pour la ténacité. Au contraire, si la teneur en lanthane est en exces,

la fraction volumique d’inclusions peut étre trop élevée et diminuer aussi la ténacité dans une
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moindre mesure (de 197MPavm a 185MPaVm[10] pour des taux de lanthane respectifs de
0,015% et 0,06% massique dans I'acier HY-180). Les auteurs précisent également que si d’autres
terres rares captent le soufre et 'oxygene, comme le cérium, ceux-ci sont moins efficaces[35,36].
En effet, le cérium, contrairement au lanthane, peut s’associer avec le fer pour former des phases

de type FesCe et FesCe[35].

Du titane peut aussi étre ajouté pour s’associer avec le soufre et le carbone et former des
composés de type Ti.CS et avoir ainsi un effet désulfurant. La ténacité augmente
significativement avec cet ajout, comme cela a été montré dans la nuance HY-180, avec une
hausse du Kic de 233MPaVm a 549MPavVm, calculé d’aprés I'épaisseur de I'éprouvette et la
longueur de fissure (voir Figure 1.5). L’augmentation de la ténacité n’est pas due a la plus grande
distance entre inclusions comme pour le lanthane, mais a la cohérence chimique plus forte des
précipités avec la matrice, comparativement aux autres sulfures[37]. La forte cohérence
matrice/particule est moins favorable a la formation de défauts autour de l'inclusion lors d'une

sollicitation mécanique, ce qui améliore la ténacité.

s50;  eHY180
(Ti,CS)
440+
HY180
g 330_ (Lazoas)
& AF1410 (La,0,8, X,=7.6 um)
= | HY180
< 2201~ (MnS) AF1410(CrS X =2.3um
Maraging
Steels
110+
HP9-4-20
0 1 L | |

1 I 1
1,517 1,793 2,068

Yield Strength (MPa)

1,241

Figure 1.5 - Influence des types de sulfures sur la ténacité et la limite d’élasticité de différents aciers UHR [10]

[’addition de titane est également utile pour former de fins carbures et/ou carbonitrures.
En effet, leur bonne stabilité a haute température (mise en solution supérieure a 1050°C)
permet d'introduire dans la gamme de traitement thermique des températures d’austénitisation
plus élevées. Cette élévation de température a pour conséquence de dissoudre plus efficacement

les carbures grossiers (>100nm) issus des traitements antérieurs, et donc d’augmenter la
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ténacité[22,38]. La mise en solution élevée de ces carbures TiC permet de décaler vers les hautes
températures la croissance exagérée du grain austénitique et son impact néfaste sur les
propriétés mécaniques[39-41]. De plus, une faible fraction volumique de particules fines (10nm

a 100nm) semble nécessaire pour que I'effet soit optimal d’apres Gore[38] (voir Figure 1.6).
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Figure 1.6 - Fraction volumique de particules en fonction de la taille des particules nécessaire pour maintenir
une taille de grain constante dans le fer aprés 1h d’austénitisation a 870°C et 1200°C[38]

Kantner[21] ajoute ainsi 0,04% en masse de titane pour contrdler la taille de grain et
dissoudre les carbures grossiers dans les alliages de son étude Fe-15Co-6Ni-3Cr-1,7Mo-2W-
0,25C et Fe-15Co-5Ni-3Cr-2,7Re-1,2W-0,18C. Lippard[17] utilise seulement 0,01% a 0,02% en
masse de titane dans les alliages AF1410, AerMet® 100, MTL2 et MTL3.

Par ailleurs, Lee et al.[42] montrent a I'aide de calculs ab initio, que la liaison covalente Fe-C
entre les carbures de titane et le fer pur est tres forte. La résistance a la décohésion de 'interface
particule/matrice est sensiblement égale a celle de la ferrite pure (voir Figure 1.7). Les carbures
TiC, qui peuvent étre considérés comme des inclusions ou carbures non dissous, ne sont donc

pas néfastes pour la ténacité dans ces proportions et pour cette gamme de taille (<100nm).
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Figure 1.7 - (a) Densité de charge de valence entre la ferrite et les particules TiC et (b) la force de séparation
correspondante a cette interface en fonction de la distance de séparation[42]

Les développements récents des aciers UHR ont principalement été réalisés aux Etats-Unis,
notamment sous l'impulsion du professeur G.R. Speich, et par le Steel Research Group créé au
MIT en 1985 par le professeur Olson (a la Northwestern University depuis 1988). Le but de cette
organisation, qui rassemble des partenaires industriels, académiques et gouvernementaux, est
de créer des méthodes, outils et bases de données thermodynamiques pour le design de
matériaux hautes performances, basés sur une approche multidisciplinaire et multiéchelle[43].
De nombreuses théses ont été réalisées sur des aciers Co-Ni a précipitation de
carbures[17,21,26,44-46], afin de comprendre les mécanismes microstructuraux a l'origine des
propriétés mécaniques, de les améliorer et d’alimenter les bases de données servant a la
définition de nouvelles nuances. Certaines études ce sont notamment intéressées a la formation

d’austénite de réversion stable pour améliorer la ténacité.
L2.b. Formation d’austénite de réversion stable

Haidemenopoulos[44,47] montre I'effet bénéfique de 'austénite de réversion sur la ténacité

(calcul de la grandeur J) dans la nuance AF1410 (voir Figure 1.8).
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Figure 1.8 - Evolution de la ténacité ] en fonction de la fraction volumique d’austénite de réversion dans la
nuance AF1410[44]

En effet, dans les aciers UHR avec une tres grande propreté inclusionnaire, la rupture est
contr6lée par les instabilités de cisaillement en pointe de fissure, avec pour conséquence un

chemin de fissuration présentant des zigzags (voir Figure 1.9).

Figure 1.9 - Micrographie d’une fissure dans une éprouvette de ténacité en acier 4340 illustrant le mode de
rupture en zig-zag observé dans les aciers UHR[48]

Une amélioration de la ténacité peut étre envisagée en contrdlant les mécanismes qui
provoquent les instabilités, par exemple avec la mise en solution a haute température des
particules responsables de l'amorcage de défauts. Les instabilités de cisaillement peuvent
également étre retardées en superposant une contribution durcissante en pointe de fissure[44].
La déformation durcissante peut étre apportée par la transformation de l'austénite en
martensite, dans la matrice martensitique, lors d'une sollicitation. En effet, les cinétiques de

transformation de phase solide-solide peuvent étre favorisées par une sollicitation, a la fois avec
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un effet thermodynamique de la contrainte appliquée, mais aussi avec la création de nouveaux
défauts lorsque le domaine d’élastoplasticité est atteint[49]. Dans le cas de la transformation
martensitique, la déformation plastique introduit de nouveaux sites de germination ce qui
favorise la transformation de l'austénite en martensite. La déformation plastique en pointe de
fissure lors de sa propagation peut donc entrainer la transformation de l'austénite et ainsi

décaler les instabilités de cisaillement et améliorer la ténacité.

De plus, la dilatation engendrée par la transformation de l'austénite en martensite tend a
fermer la fissure (voir Figure 1.10) et diminue la contrainte générale en pointe de fissure. La
contrainte locale en compression peut interagir localement avec l'interface des particules et
décaler le procédé de formation de défauts autour de celles-ci, ce qui améliore d’autant plus la

ténacité[44].

b+ 44

Fissure

Zone de

‘ * * ‘ trans}fic;‘r;ration

Figure 1.10 - Schéma d’une fissure qui avance (fleche verte) dans une zone de transformation induite par la
déformation avec la dilatation engendrée par la transformation représentée par les fleches rouges (tiré de

[48])

La fissure qui avance dans 'acier est donc détournée, ramifiée et émoussée[50] lorsqu'elle
rencontre de I'austénite de réversion (voir Figure 1.11), ce qui entraine une augmentation de

I'absorption d'énergie et donc de la ténacité[51][52].
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P

Figure 1.11 - Représentation schématique de la fissure émoussée et ramifiée lors de la transformation de
I'austénite en martensite en pointe de fissure [50]

Cependant, pour que l'effet bénéfique sur la ténacité soit maximal, la stabilité de 'austénite
doit étre optimale et élevée[53]. En effet, 'austénite doit se transformer seulement en pointe de
fissure et aux derniers stades de la déformation[44]. Haidemenopoulos[44] démontre pour cela
que l'austénite doit se présenter sous la forme de particules fines enrichies en nickel. L’austénite
de réversion dans 'acier AF1410 répond a ces critéres d’apres Haidemenopoulos. En revanche,
I'austénite résiduelle n’est pas assez stable et se transformera sous une contrainte trop faible

pour améliorer la ténacité[44].

L’acier AerMet® 100 a été développé au début des années 1990[54] a partir des acquis
obtenus sur la nuance AF1410. Afin d’augmenter la résistance mécanique, la teneur en éléments
carburigenes est augmentée par rapport a la nuance AF1410. De plus, les résiduels manganése et
silicium sont réduits a une teneur minimale pour limiter la fragilisation. Ils sont remplacés par
des terres rares pour capter le soufre et améliorer la ténacité. De I'austénite de réversion est
également formée au revenu pour améliorer encore la ténacité. Celle-ci se forme grace a
I'augmentation globale de la concentration en éléments gammagénes due a la précipitation de
carbures alliés. La nuance AerMet® 100 propose ainsi un niveau de résistance mécanique
équivalent a l'acier 300M (Rm>1965MPa) mais avec une ténacité bien plus élevée

(Kic>110MPavm).

Dans les années 1990-2000, de nouveaux moyens d’améliorer la ténacité sont recherchés.
Toujours dans I'optique de diminuer I'effet des résiduels, de nouvelles additions d’éléments sont

testées.
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L.2.c. Amélioration de la cohésion des joints de grains

Liu et al.[55] montrent que l'ajout de 12,5ppm en masse de bore suffit a supprimer la
rupture intergranulaire, lors d’essais de résilience. Cet ajout abaisse également la température
de transition ductile/fragile de 170°C dans du fer électrolytique avec 0,01% de carbone et 0,2%
de phosphore. Les auteurs suggerent que ces effets sont dus a la substitution du phosphore par

le bore dans les joints de grains et a 'amélioration de la cohésion entre les joints de grains.

Rice et Wang[56] décrivent la cohésion entre les joints de grains a partir de la
thermodynamique et des mécanismes de fragilisation des interfaces. Pour séparer deux
interfaces, une contrainte doit étre appliquée. La Figure 1.12 représente I'évolution schématique
de cette contrainte en fonction de la distance de séparation des interfaces, dont 'aire sous la

courbe représente le travail, 2yin, pour les séparer.

(@ i ’ (b)

Figure 1.12 - Représentation schématique de la contrainte de traction pour séparer une interface (a) en
fonction de la distance de séparation normale a I'interface (b)[56]

Ce travail 2yix est fonction des énergies libres de ségrégation initiale Agp, ou les éléments

qui ségrégent sont situés aux joints de grains, et finale Ag?, ou les éléments sont situés sur les

surfaces créées par la rupture de l'interface (voir Figure 1.13) :
2ine = @¥indo — ) (Mgl — AgeI (1-3)
i

Avec (2Y¥int)o le travail de séparation de l'interface sans ségrégation et I'* la concentration

de I’élément i a I'interface.
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Figure 1.13 - Représentation schématique de la ségrégation a I'état initial (gauche) et final (droite)

Chaque élément posséde ses propres énergies libres de ségrégation Ag) et Ag?d,
dépendantes de I'enthalpie et de I'entropie de ségrégation, qui modifient le travail nécessaire a la

décohésion de l'interface.

Les énergies libres peuvent étre calculées par des calculs ab initio ou estimées a partir de
mesures expérimentales par spectrométrie Auger[57]. Les données sont analysées a I'aide de

I'équation de Langmuir-McLean[56] :

r —Ag° 1-4
(rmaX—r)_xEXp< RT) ()

Ou x est la concentration massive de 1'élément étudié, I' la concentration mesurée, aux
joints de grains ou a la surface, et I'"*** la concentration maximale de ce méme élément aux

joints de grains ou a la surface.

. : - b e r
Le ratio des hauteurs de pics de spectrométrie Auger permet d’estimer e et donc de

remonter a I'énergie libre de ségrégation de I'élément considéré d’apres la formule (1-4).

Le pouvoir fragilisant de I'atome qui ségrége a l'interface est ensuite déterminé en
soustrayant 1'énergie libre finale (a la surface aprés rupture) a I'énergie initiale (au joint de
grain). Par exemple, la différence entre les deux énergies libres pour le carbone est tres faible
voire négative. Le travail nécessaire a la décohésion de l'interface ne diminue donc pas, voire
augmente en présence de cet élément. Le carbone améliore donc la cohésion des interfaces. Au
contraire, le soufre présente une différence d’énergie libre tres importante, le travail nécessaire
a la décohésion de l'interface diminue donc sévérement. Ce calcul confirme que le soufre est un
élément tres fragilisant au joint de grain. Le bore améliore la cohésion du joint de grain, plus que
le carbone, car sa différence d’énergie libre entre le joint de grain et la surface est négative, et

inférieure a celle du carbone (voir Figure 1.14).
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Figure 1.14 - AE=Ecg(*)-Ecs(CL), la différence d’énergie entre le joint de grain (GB) avec impureté (¢) et sans
impureté (CL), en fonction du numéro de groupe du tableau périodique[58]

Outre la différence d’énergie libre, la sensibilité a la fragilisation & caractérise également
I'effet des atomes qui ségregent aux joints de grains[56]. Ce parametre peut étre obtenu par
mesure de la température de transition ductile-fragile suivant différents taux d’éléments aux
joints de grains. Il est exprimé en kelvin (K) par concentration en éléments aux joints de grains
(%atomique). La sensibilité a la fragilisation est directement proportionnelle a la différence
d’énergie libre présentée ci-dessus et permet I'établissement du graphique présenté sur la

Figure 1.15. Les données ont été obtenues par des calculs ab initio pour AE[59].

Embrittlement Sensitivity 40— S
(K/at. %)
P
200 Mn+S
€]
Mn+P
| 1 | ™ | | |
-120 -80 40 80 120
AE (kJ/mol)
20—
C Mn+C
Mn+B
40 L

Figure 1.15 - Sensibilité a la fragilisation des joints de grains mesurée pour le bore, carbone, phosphore et
soufre dans les aciers en fonction de la différence d’énergie libre de ségrégation entre le joint et la surface
apres rupture, avec et sans ségrégation de Mn[7]

Les éléments néfastes a la cohésion des joints de grains se situent sur la partie en haut a

droite du graphique car ils engendrent une forte sensibilité a la fragilisation et possédent une
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différence d’énergie libre élevée. Au contraire, les éléments entrainant une faible sensibilité a la
fragilisation, et avec une faible différence d’énergie libre, améliorent la cohésion entre les joints

de grains, comme le carbone et le bore.

Quelques ppm de bore, 10ppm a 50ppm d’aprés Krasko[60], suffisent a améliorer la

cohésion des joints de grains[17,21,22,55] et la ténacité et tenue a la CSC qui en découlent.

Cependant, I'ajout de bore est délicat car cet élément est trés peu soluble dans le fer et
facilement capté par les impuretés comme I'oxygéne ou 'azote[21], sous forme de borates ou de
nitrures de bore. Pour éviter qu'il ne soit capté par ces impuretés, des éléments peuvent étre
ajoutés pour le substituer, comme I’aluminium ou I'azote[55], afin de former de I'alumine ou des
nitrures d’aluminium. Kantner[21] estime une concentration nécessaire de bore comprise entre

5ppm et 15ppm pour son étude.

Geng et al.[61] proposent un modéle permettant de définir si un atome des groupes des
métaux alcalins, alcalino-terreux et de transition, en insertion est néfaste ou bénéfique pour la
cohésion des joints de grains. Le modeéle développé par Geng et al.[61] trouve son origine dans
les mécanismes de fragilisation décrits par Rice et Wang[56] et mentionnés ci-dessus pour les
effets du bore. Les auteurs définissent le potentiel de fragilisation comme la somme des énergies
nécessaires a la décohésion de I'interface. A 'image des travaux réalisés par Rice et Wang[56], le
potentiel de fragilisation prend en compte les énergies de surface avant et aprés rupture, mais
également d’autres parametres comme la déformation volumique engendrée par l'insertion en
solution solide d’'un atome qui ségrege, ou le défaut de structure qu’il entraine. Le calcul du
potentiel de fragilisation est décrit de maniére précise dans la référence[61]. Les calculs sont
réalisés suivant un joint de grain du fer dans le plan (111) de coincidence ¥=3. La coincidence
est utilisée pour décrire les joints de grains. Elle représente l'inverse du rapport de sites
atomiques coincidents sur le nombre total de sites atomiques, quand un réseau subit une

rotation par rapport a 'autre[62] (voir Figure 1.16).
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Figure 1.16 - Exemple de désorientation =5 avec a) le réseau formé par deux cristaux CFC dont I'un a subi
une rotation de 36,9° par rapport a 'autre autour de ’axe [001] et b) le réseau des sites coincidents (1 site
atomique sur 5 en coincidence)[62]

Pour 2=3, il existe donc 1 site coincident entre les deux réseaux, pour 3 sites atomiques. Le
modeéle développé permet de calculer le potentiel de fragilisation de tous les métaux simples et
de transition (voir Figure 1.17) avec un écart faible par rapport aux calculs ab initio négligeable.
Tous les éléments dont le potentiel de fragilisation est négatif améliorent la cohésion des joints
de grains et tous ceux qui possedent un potentiel positif auront tendance a fragiliser le joint de

grain.
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Figure 1.17 - Potentiel de fragilisation des différents éléments d’additions sur le joint de grain du
FeY3(111)[61]
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Le modele de Geng et al.[61] montre que le tungsténe améliore fortement la cohésion des
joints de grains (voir Figure 1.17), tout comme le molybdéne. Kantner[21] montre que le
tungstene et le bore ont tendance a ségréger aux joints de grains a la mise en solution alors que
le molybdene, lorsqu’il ne forme pas de carbures, a tendance a ségréger entre les lattes lors du

revenu.

L’effet sur la cohésion des interfaces, et les propriétés mécaniques qui en dépendent, est

donc multiple avec les éléments bore, tungsténe et molybdene.

L’ensemble des études menées dans le but d’améliorer la ténacité des aciers UHR tout en
gardant un niveau de résistance mécanique élevé (Rm>1930MPa) permet 1'élaboration de
nouvelles nuances industrielles. La nuance Ferrium® M54®, développée principalement a 'aide
de calculs thermodynamiques[43], fait partie des nuances récentes dont la métallurgie est le

résultat de I’évolution des aciers UHR.

I.3 La nuance Ferrium® M54@®: fruit de 40 ans de progrés dans la métallurgie des

aciers ultra haute résistance a précipitation de carbures

La nuance Ferrium® M54® est développée a la fin des années 2000[63] par la société
QuesTek afin de proposer une nuance avec un compromis de propriétés mécaniques proche de
la nuance AerMet® 100 (Rm>1965MPa , Kic=110MPaVm) mais avec un cofit d’élaboration plus
faible. En effet, le taux de cobalt dans I'acier AerMet® 100 est important et le prix de cet élément
fluctue beaucoup en étant parfois tres élevé (voir Figure 1.18). La baisse de la teneur en cobalt

dans la nuance M54® diminue donc son prix et lui garantit une meilleure stabilité.
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Figure 1.18 - Evolution du prix du cobalt depuis 1970 (a)[64] et au cours des 12 derniéres années (b)[65]

Par ailleurs, le cobalt est aussi chassé de la composition pour des raisons stratégiques et
écologiques. En effet, le cobalt est utilisé dans les batteries des appareils et voitures électriques
dont la consommation explose et I'extraction de ce minerai, principalement en République du

Congo, est peu respectueuse de 'environnement et des conditions de travail des mineurs[66].

Cependant, la baisse du taux de cobalt dans la nuance M54® devrait engendrer une
restauration de la structure martensitique au revenu plus rapide et une baisse de la force
motrice de germination des carbures en comparaison de celle de la nuance AerMer® 100. Afin de
conserver une précipitation intensive de carbures au revenu suffisante, le taux de carbone dans
la nuance M54® est relevé. Cette hausse de la teneur en carbone n’entraine pas de baisse de la

ténacité, comme dans la nuance 300M, grace a 'ajout de tungstene et de bore qui améliorent la

cohésion des joints de grains d’aprés Olson[43].
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Comparativement aux autres nuances d’aciers « ultra haute résistance », le compromis
Rm/Kic/Kiscc de le nuance M54® se détache clairement (voir Figure 1.19). En effet, la nuance
300M, référence a remplacer, posséde une résistance mécanique équivalente mais sa ténacité et
sa résistance a la CSC sont bien moindres. Les autres nuances Co-Ni a durcissement par carbures
M,C développées pour remplacer I'acier 300M présentent toutes un compromis Rm/Kic moins
intéressant avec une résistance mécanique trop basse ou un colt d’élaboration trop élevé.
D’autres types d’acier comme les maragings inoxydables, avec les nuances Custom 465 et MLX
17, ont également été développés pour remplacer le 300M. Cependant, leur résistance

mécanique reste trop basse pour pouvoir le concurrencer.
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Figure 1.19 - Comparaison des différentes classes et nuances d’aciers haute résistance en fonction de leur
ténacité, de leur résistance mécanique et de leur résistance a la corrosion sous contrainte (tirée de [7])

Le développement des aciers a forte teneur en cobalt et nickel a durcissement secondaire
par précipitation de carbures M,C a entrainé la geneése et la mise en ceuvre d’aciers avec des
compositions chimiques tres précises et complexes avec de multiples éléments d’alliages. Le
résultat est une amélioration tres significative du compromis Rm/Kic. La partie suivante est
destiné a définir la microstructure a l'origine de ce compromis de propriétés en synthétisant les

résultats de la littérature.
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II Microstructure des aciers Co-Ni a durcissement par précipitation de

carbures M2C

Du fait de sa récente conception et élaboration, seuls quelques rares travaux sur la
microstructure de la nuance M54® ont été publiés. En revanche, les aciers AF1410 et AerMet®
100, qui présentent une précipitation de carbures de type M,C et avec une composition
relativement proche de la nuance M54® (voir Tableau 1.1), sont décrits plus précisément dans la
littérature. Une étude détaillée de leur microstructure s’avere donc pertinente. Les données
exposées sont issues de nuances ayant subi les traitements thermiques conventionnels

appliqués a ces aciers (voir Tableau 1.3).

Nuance Mise en solution Revenu
AF1410 830°C/1h 510°C/5h
AerMet® 100 885°C/1h 482°C/5h
Ferrium® M54® 1060°C/1h 516°C/10h

Tableau 1.3 - Traitements thermiques standards des aciers Co-Ni a durcissement par précipitation de
carbures M2zC

II.1 La matrice martensitique

La structure martensitique des aciers UHR peut étre décrite a plusieurs niveaux : les lattes,
les blocs et les paquets (voir Figure 1.20). Les lattes sont généralement regroupées en blocs, eux-
mémes regroupés en paquets. Les orientations cristallographiques des lattes de martensite
obéissent aux relations d’orientations de Kurdjumov-Sachs, qui définissent l'orientation
cristallographique de la martensite par rapport a 'austénite[29]. D’aprés Kurdjumov-Sachs[67],
les plans cristallins de la martensite et de l'austénite sont orientés suivant la relation :
(011),//(111), ; et les axes suivant la relation : [111],//[011],. D’autres auteurs comme Bain
ou Nishiyama et Wasserman[68] ont décrit des relations proches mais 1égérement différentes.
Les blocs se composent de lattes avec des orientations cristallographiques trés proches
(désorientations inférieures a 5°)[69]. Un paquet de lattes est constitué d’'un groupe de blocs
paralléles partageant un plan d’habitat commun avec la phase meére austénitique. Dans chaque
ancien grain austénitique, plusieurs paquets peuvent étre observés. La taille de ces paquets

dépend de la taille initiale des anciens grains austénitiques[70].
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Figure 1.20 - Décomposition de la structure martensitique en éléments de différentes échelles (tiré de [29])

La précipitation de carbures de taille nanométrique au revenu aura lieu au sein des lattes de

martensite ou sont également présentes les dislocations issues de la trempe.

Pour la nuance AF1410, Machmeier et al.[71] font la description d’une structure

martensitique en lattes fortement disloquée avec peu de macles.

Pioszak[29] a réalisé des analyses de diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD) sur
plusieurs aciers UHR, notamment les aciers AerMet® 100 et M54®. La microstructure
martensitique est trés fine pour les deux nuances avec des tailles de lattes comprises entre
50nm et 250nm[29,72] méme si le grain austénitique est 2 a 5 fois plus gros pour la nuance
M54@® que pour la nuance AerMet® 100 (environ 11um)[29](voir Figure 1.21). Toutefois, I'effet
de la taille de grain sur la limite d’élasticité (décrit par Hall-Petch[73]) semble limité dans ces

aciers puisque les deux ont une limite d’élasticité équivalente d’environ 1730 MPa.

Figure 1.21 - Cartographie EBSD des nuances AerMet® 100 (a) et M54® (b). Les traits pleins blancs
représentent le joint de grain de la structure austénitique initiale et les fleches blanches les paquets de lattes
séparés par les pointillés[29]
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Ces aciers présentent donc une structure martensitique fine en lattes, synonyme de
résistance élevée a I'état brut de trempe et traité par le froid. Un revenu est réalisé par la suite

avec pour effet la précipitation de carbures alliés.
I1.2 Les carbures

Les carbures recherchés pour les propriétés mécaniques finales sont les carbures
secondaires. Cependant, une faible quantité de carbures non remis en solution a I'austénitisation

demeure aprés revenu.
I1.2.a. Carbures non dissous

Gore et al.[38] ont étudié les carbures non dissous dans la nuance AF1410. Une
augmentation de la température de mise en solution de 830°C a 885°C permet de réduire
significativement la fraction de carbures non dissous et d’améliorer la résilience[22,38]. Seuls
les carbures Ti(C,N) demeurent pour éviter la croissance du grain austénitique. La volonté de
conserver des carbures de type MC dans cet alliage est confirmée par Olson[22] (cf. p.13). Pour
la température conventionnelle d’austénitisation (830°C), des carbures de type M23Ce

globulaires de 200nm environ sont observés[22,38].

Ayer et Machmeier[74], et Lippard[17] observent également des carbures non dissous de
type MC et M23C¢ dans I'acier AerMet® 100. Les carbures MC sont des carbures fins de 5nm a
12nm de type (Cro3TiozMoo3Feo1)C d’apres les parameétres de maille issus des analyses de
diffraction au MET sur des carbures extraits de la matrice[74]. Ces carbures ont pour fonction de
limiter la croissance du grain lors de l'austénitisation. Les carbures M»3Cs ne contiennent pas de
titane avec une composition chimique (CrossFeo3sM00,06)23C6 également déterminée au MET par
diffraction électronique. Ces carbures sont plus volumineux que ceux de type MC avec une taille
de 20nm a 100nm[74]. Ayer et Machmeier[74] suggerent qu'un affinement de la taille de ces
carbures permettrait une amélioration de la propriété de ténacité. Ces carbures sont en effet a
I'origine de la formation de défauts lors d’une sollicitation mécanique. Kuehmann[45] confirme
que la mise en solution optimale pour la nuance AerMet® 100 consiste a dissoudre les carbures
grossiers (>80nm) de types M23Cs, M¢C et M7Cs riches en chrome et a maintenir une fine
dispersion de carbures de type MC riches en titane pour limiter la croissance du grain

austénitique.

Les quelques publications[72,75,76] sur la nuance M54® ne font pas état de I'éventuelle

présence de carbures non dissous.
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Les aciers alliés au cobalt et nickel a durcissement par précipitation de carbures M;C au
revenu présentent des taux de carbures non dissous tres faibles (voir Tableau 1.4), ce qui

contribue a I'atteinte d'un compromis de propriétés optimal.

Type de carbure Gamme de taille Fraction
Nuance Composition chimique
non dissous (nm) volumique (%)
M(C,N)a (Ti,Mo)xC,N2 17-70a 0,05b
AF1410
Mj3Ce? (Fe, Cr, l\/[0)23(:6a 40-4302 0,4b
MCa (CI‘(),3'I'i0,3lV[00,31:“60,1)Ca 5-122 /
AerMet® 100
M33Ce? (Cro,s8Feo,36M00,06)23C6? 20-1002 /
Ferrium® M54® / / / /

Tableau 1.4 - Comparaison des carbures non dissous dans les nuances a précipitation de carbures M:C selon
leur type, composition chimique, taille et fraction volumique (2 : MET ; b : tirée d'une fraction surfacique au
MEB)

I1.2.b. Carbures secondaires

La précipitation de carbures au revenu dans I'acier AF1410 a été caractérisée par Ayer et
Machmeier[77] ainsi que par Olson[22,78]. La composition des carbures M,C apres un revenu
standard de 5h a 510°C par mesure EDX (Energy Dispersive X-ray spectroscopy) et sonde
atomique (SAT) est légérement sous-stoechiométrique en carbone. Ils sont composés de
molybdéne, de fer et avec un fort taux de chrome, (CrossMoo3sFeo06)2Co8[77,78]. Une fraction
volumique de 2% de carbures est mesurée, par Diffusion de Neutrons aux Petits Angles (DNPA),
pour ce revenu avec des carbures allongés de diametre équivalent (volume assimilé a une
sphére) d’environ 7nm([78], et un facteur de forme de 2,8 obtenu au MET[78]. Ayer et
Machmeier font la description de carbures plus long d’environ 25nm sans indiquer leur facteur
de forme[77]. Ces carbures présentent une cohérence cristalline avec la matrice et deviennent
incohérents quand le revenu dépasse 10h de traitement[77,78]. D’aprés Ayer et Machmeier[77],
ces carbures ne seraient que des « zones » enrichies en éléments d’alliages et n’auraient pas
d’ordre cristallin a longue distance, ce qui ne permet pas de les extraire par la méthode des
répliques extractives par exemple. Ceci pourrait étre dii au fait que la composition chimique des
carbures est éloignée de celle obtenue a I'équilibre thermodynamique et que I'écart avec la
composition de la matrice n’est pas suffisant pour pouvoir les extraire correctement (interface

diffuse).

Les carbures dans la nuance AerMet® 100 sont décrits par Lee et al.[79] comme étant des
carbures allongés d’environ 9,5nm par 3nm (observations au MET apres un revenu de 5h a

482°C). D’autres auteurs mesurent des carbures de taille similaire sur la méme nuance[74,80-
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82]. En revanche, les avis des différents auteurs divergent sur la structure cristalline des
carbures et leur cohérence avec la matrice. D’aprés Ayer et Machmeier[74,83], ces carbures
seraient majoritairement non cristallins et seraient caractérisés par des zones riches en
éléments d’alliages, sans ordre a longue distance, de facon identique aux conclusions relevées
pour la nuance AF1410. Cependant, d’aprés Lee et al.[79], Yoo et al.[80] et Zhengfei et al.[81], ces
carbures seraient de structure cristalline hexagonale et de type M;C. Aprés un revenu de 5h a
482°C, les carbures seraient cohérents avec la matrice[81]. Les auteurs déduisent la cohérence
des carbures du contraste blanc/noir visible a la base des carbures sur les clichés MET (voir

Figure 1.22).

Figure 1.22 - Image MET en champ clair d'un échantillon de la nuance AerMet® 100 revenu 482°C/5h[83]

Par ailleurs, Lee et al.[79] déduisent la composition chimique des carbures dans la nuance
AerMet® 100 a partir de leurs parametres de maille mesurés au MET. En effet, les parametres de
maille des carbures M;C sont dépendants de leur composition d’apres Montgomery[26], suivant

les formules décrites ci-apres :
a. = (2,904Xy + 2,835Xc, + 2,771Xp, + 3,103Xy, + 3,012Xy, + 3,103X74 + 2,997X,, — 0,1Y, )8 (1-5)

. = (4,579Xy + 4,460X;y + 4,345X s + 4,938Xyp + 4,735X00 + 4,973X7, + 4,728Xy, — 0,1V, )8 (1-6)

Avec X; la fraction de site occupé par I'élément carburigéne i et Yy, est la fraction de site

vacant sur le réseau du carbone.

Lorsque le parametre «a» est considéré, la composition chimique des carbures est
(Croa6sMoog3s)2C et quand le parametre «c» est considéré, leur composition est
(Cro019Mog981)2C. Selon le parameétre de maille choisi, la composition diverge légérement mais

les carbures sont trés riches en molybdéne dans tous les cas. Au contraire, toujours pour la
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nuance AerMet® 100, Ayer et al.[77] mesurent par EDX une composition des carbures, formés
pendant le traitement thermique a 482°C, trés riche en chrome avec du molybdéne et du fer,
proche de (Cro7sMog,125Feo125)2C et donc bien différente de celle proposée par Lee et al.. La
composition des carbures M,C mesurée par Ayer et al. est voisine de celle estimée dans I'acier
AF1410 et semble donc plus pertinente étant donnée la composition voisine des deux aciers. La
fraction volumique de carbures apres 5h a 482°C est de 3,9% d’apres des mesures de DNPA

présentées par Lippard[17].

Les précipités dans la nuance M54® sont observés par Wang et al.[72] au MET (voir Figure
1.23) aprés un revenu standard a 516°C pendant 10h, sans que leur taille, leur fraction
volumique, leur structure cristalline (s’ils en possedent une) ou leur composition chimique ne

puissent étre déterminées.

Figure 1.23 - Observations au MET d’une lame mince de la nuance M54® apreés revenu|[72]

La précipitation de carbures au revenu pour les aciers AF1410 et AerMet® 100 est de type
M.C avec une composition riche en chrome et molybdene. La taille nanométrique de ces
carbures, associée a une fraction volumique importante (voir Tableau 1.5), permet d’assurer une

résistance mécanique tres élevée, compatible avec I'application visée.

Type de carbure Fraction
Nuance Composition chimique Taille (nm)
secondaire volumique (%)
AF1410 M,(Ca (Cr0,53M00,36Feo,05)2C0,8a 7b-25¢ 2b
AerMet® 100 M;,Ce (C1‘0,75MO(),1251:"e(),125)2CC 9,5x 3¢ 3,9b
Ferrium® M54® / / / /

Tableau 1.5 - Comparaison des carbures secondaires dans les nuances a précipitation de carbures M:C selon
leur type, composition chimique, taille et fraction volumique (2: SAT ;b : DNPA ; ¢: MET)
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En revanche, I'évolution de la composition de la nuance M54®, par rapport aux nuances
AF1410 et AerMet® 100, ainsi que les écarts importants sur les conditions de revenu (voir
Tableau 1.3) pourraient avoir des conséquences sur la séquence de précipitation qui sera donc

identifiée au Chapitre 3.
I1.3 L’austénite

Peu d’austénite est observée dans I'acier AF1410 d’aprés Machmeier et al.[71] qui estiment
une fraction volumique inférieure a 1% a 482°C ou 510°C jusqu’a 12h de revenu par DRX.
Haidemenopoulos[44] estime plutét la fraction volumique d’austénite a 3% apres 5h a 510°C et
6% apreés 8h par mesure magnétique. L’austénite de réversion se forme aux joints de lattes avec

une quantité qui augmente quand la température de revenu augmente[77] (voir Figure 1.24).

10 - = |

Fraction volumique d'austénite (%)

04 = - -

460 480 500 520 540 560 580 600
Température de revenu (°C)

Figure 1.24 - Evolution de la fraction volumique d’austénite déterminée par DRX en fonction de la
température de revenu dans la nuance AF1410[77]

Gruber et al.[84,85] ont étudié précisément I'austénite dans la nuance AerMet® 100. De
I'austénite résiduelle est présente aux joints de lattes (voir Figure 1.25). De l'austénite de
réversion est également détectée[51,85,86]. D’aprés ces auteurs, l'austénite de réversion se
formerait également aux joints de lattes, ou l'austénite résiduelle est déja présente. Le
mécanisme de formation de l'austénite serait lié a la précipitation de carbures au revenu qui

crée des zones localement enrichies en nickel[82].
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Figure 1.25 -Analyse MET de la matrice martensitique et I'austénite résiduelle dans la nuance AerMet® 100 a
I’état brut de trempe. L'image en champ clair (a) et 'image correspondante en champ sombre (b) montre de
I'austénite résiduelle aux joints de lattes[87]

Les mesures de taux d’austénite de réversion dans la nuance AerMet® 100, apres un revenu
de 5h a 482°C, présentes dans la littérature divergent selon les auteurs et les techniques de

mesures utilisées (voir Tableau 1.6).

Ayer et Novotny et Yoo
Auteurs Wang etal.[51] Kuehmann[45]
Machmeier[74] et al.[80,82]
Technique de Magnétique
DRX DRX DRX
mesure (SQUID)
Yréversion (%) <1% 4% 4,80/0 15%

Tableau 1.6 - Taux d’austénite de réversion dans la nuance AerMet® 100 apreés un revenu classique de 5h a
482°C selon plusieurs auteurs et techniques de mesure

Lippard[17] présente également des mesures de taux d’austénite par magnétométrie avec

des fractions élevées qui augmentent en fonction du temps de revenu a 455°C (voir Figure 1.26).
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Taux d'austénite (%)
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Figure 1.26 - Evolution du taux d’austénite en fonction du temps de revenu a 455°C aprés un premier revenu
de 15min a 507°C dans la nuance AerMet® 100[17]

Wang et al[72,76] étudient l'austénite dans l'acier M54® avec moins de résultats
quantitatifs. D’apres ces auteurs, la phase austénitique serait également présente entre les lattes
de martensite (voir Figure 1.27) sans préciser si elle est de réversion ou résiduelle. Ces lamelles
d’austénite (trés fines et difficilement détectables) sont d'une épaisseur comparable a celle

mesurée pour la nuance AerMet® 100 avec une largeur d’environ 5nm a 10nm et de 3nm a 10nm

dans 'acier AerMet® 100[76].

froge 7
Austenite la
ek

[113] y;
-« [114]

Figure 1.27 - Analyses MET de bandes d’austénite aux joints de lattes dans la nuance M54®[72]

La formation d’austénite de réversion est clairement observée dans les nuances AerMet®

100 et AF1410, méme si les fractions volumiques déterminées par les différents auteurs sont
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trés différentes (voir Tableau 1.7). Ce phénomeéne n’a pas été clairement établi dans I'acier M54®

avec un manque de données sur I'éventuelle formation d’austénite de réversion.

Nuance Taille (nm) Fraction volumique (%)
AF1410 / 1 3 3avc
AerMet® 100 32100 13 15+
Ferrium® M54® 5a10b /

Tableau 1.7 - Comparaison de 'austénite dans les nuances a précipitation de carbures M:C selon sa taille et sa
fraction volumique (2 : DRX ; b : MET ; ¢ : mesures magnétiques)

III Synthese

L’excellent compromis de propriétés Rm/Kic/Kiscc de la nuance M54® est obtenu grace a
une composition optimisée qui découle de plus de 40ans de recherche et d’évolution des aciers
UHR a précipitation de carbures. Des éléments nouveaux, dans les aciers a forte teneur en Co-Ni
et précipitation de carbures M;C, comme le tungsténe et le bore sont introduits dans la
composition de la nuance M54®. D’apreés la littérature, ces éléments d’alliages améliorent la

cohésion des joints de grains ainsi que la ténacité et tenue a la CSC qui en découlent.

Néanmoins, des variations de propriétés mécaniques, avec notamment une baisse
significative de la limite d’élasticité, ont été observées par Safran Landing Systems entre
différents lots de traitements thermiques. Le traitement thermique semble donc pouvoir étre
amélioré. Chacune des étapes du traitement thermique impactent une ou plusieurs parties des
éléments de la microstructure avec a la clé des variations importantes d'une ou plusieurs

propriétés mécaniques.

Cette étude a donc pour objectif une description précise de la microstructure de la nuance
M54® en fonction du traitement thermique. De plus, les données présentes dans la littérature sur
cet alliage sont rares et confirment le besoin d’investigations a une échelle peu étudiée, les
éléments de la microstructure qui controlent le compromis de propriétés. Par ailleurs, I'étude de
I'influence du traitement thermique sur la microstructure doit permettre d’identifier I'origine de
la variabilité des propriétés mécaniques en fonction du traitement thermique mise en évidence
par Safran Landing Systems. L’objectif sera de proposer des évolutions ou encadrements de la
gamme de traitement thermique actuelle sur la base d’analyses microstructurales poussées. Les
travaux de recherche se focaliseront tout d’abord sur l'influence des conditions de traitement
thermique sur la précipitation des carbures avant d’étudier les variations de taux d’austénite

ainsi que les effets respectifs sur les propriétés mécaniques.
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Chapitre 2 Programme expérimental

Afin d’étudier a différentes échelles la microstructure de la nuance M54®, I'impact du
traitement thermique sur celle-ci ainsi que le lien entre la microstructure et les propriétés
mécaniques, un programme expérimental est établi. Il comprend tout d’abord la réalisation de
traitements thermiques contrdélés afin de modifier la microstructure selon les objectifs de
I'étude. Celle-ci est alors analysée a l'aide d’outils conventionnels mais également de grands
instruments, de maniére a la caractériser précisément. Pour une sélection de traitements
thermiques, les propriétés mécaniques en traction et résilience sont déterminées. Dans une
premiére partie, la matiere ayant servi a I'étude ainsi que la réalisation des traitements
thermiques seront présentées. Les techniques expérimentales pour caractériser la

microstructure et les propriétés mécaniques seront ensuite exposées.
I Matiere et traitements thermiques étudiés

La matiere utilisée pour 'étude a été élaborée par la société Carpenter (aciériste américain)
et fournie par Safran Landing Systems avant d’étre traitée thermiquement au sein du laboratoire

de I'Institut Clément Ader (ICA-A).
I.1 Matiere

La matiére est réceptionnée a I'état normalisé recuit (voir Figure 2.1), apreés les traitements
thermomeécaniques et avant le traitement thermique de mise en propriétés. La microstructure
de I'état de réception doit donc étre connue afin de pouvoir décrire son évolution au cours des

étapes du traitement thermique de mise en propriétés ultérieur.
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Figure 2.1 - Etapes du traitement thermique apres transformations thermomécaniques (état de livraison),
avant la mise en propriétés de I'acier

Les éprouvettes d’essais pour les propriétés mécaniques testées par I'lCA-A sont prélevées a
mi-rayon dans le sens longitudinal du lopin (voir Figure 2.2). Les analyses de microstructure se
font donc également dans le sens long et a mi-rayon pour étre en accord avec les prélevements

pour 'usinage des éprouvettes d’essais mécaniques.

Y

\ﬁ_/

Sens longitudinal

N——
Vue de face Vue de dessus

Figure 2.2 - Sens et localisation du prélevement des éprouvettes dans les lopins pour les analyses de la
microstructure et des propriétés mécaniques

Par ailleurs, trois lots de matiere issus de différentes coulées sont utilisés au cours de cette
étude étant donnée la quantité de matiére utilisée : 2 lots pour les essais propres a ces travaux et
1 lot pour des essais mécaniques antérieurs réalisés par Safran Landing Systems (traction,
fatigue, ténacité et corrosion sous contrainte) (voir Figure 2.3). La composition des lots est donc
comparée une a une afin de s’assurer de sa stabilité et donc du fait que le changement de lot

n’'influence pas les résultats de I'étude.
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I.1.a. Etat microstructural

Une fois les traitements thermomécaniques réalisés, la microstructure de I'acier est dans un

état microstructural peu contrdlé en termes de nature et fractions des phases. Afin de

conditionner la microstructure pour la suite du cycle de la piéce (usinage et traitement

thermique de mise en propriétés), une normalisation a 1074+14°C pendant 1h est réalisée, suivi

d’'un premier recuit a 799+14°C pendant 1h, puis un second recuit a 652+28°C pendant 8h[88]

(voir Figure 2.4). L’acier est réceptionné une fois ces traitements réalisés.
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Figure 2.4 - Diagramme de la gamme de traitement thermique avant traitement thermique de mise en
propriétés pour la nuance M54® avec les fractions de phase calculées a I'équilibre par ThermoCalc®

’état microstructural de réception correspond a une structure de type martensite avec des

aiguilles martensitiques d’une taille importante qui peuvent traverser l'ancien grain

austénitique (voir Figure 2.5).
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Figure 2.5 - Clichés au microscope optique de la nuance M54® a I’état livré aprés attaque Nital 2%

Le taux d’austénite est assez élevé avec des pics intenses de la phase austénitique en DRX
(voir Figure 2.6) confirmé par des mesures au sigmametre indiquant une fraction volumique
d’austénite d’environ 15%. Des carbures de type M.C sont également présents d’aprés le
diffractogramme de rayons X (voir Figure 2.6). En accord avec le diagramme ThermoCalc® (voir
Figure 2.4), la précipitation des carbures M:C a lieu lors du premier recuit. Les conditions de
temps et de températures du second recuit peuvent ensuite permettre la coalescence de ces

carbures.
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Figure 2.6 - Comparaison des diffractogrammes de rayons X de I'austénite et des carbures Mo:C avec le
diffractogramme de rayons X de la nuance M54® a I’état livré
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Les carbures, de plusieurs dizaines de nm, sont visibles au MEB et présentent une

morphologie globulaire ou allongée (voir Figure 2.7).

Figure 2.7 - Observations MEB de carbures dans I’échantillon normalisé recuit apreés attaque Nital 2%

La microdureté suivant les lots étudiés est de 'ordre de 370HV (voir Tableau 2.1), en accord

avec les valeurs issues des préconisations de QuesTek[88] pour cet état thermique (<450Hv).

Lot A0453 A0452 A1392
Dureté (HVo;3) 371%5 37445 3708

Tableau 2.1 - Microdureté de la nuance M54® a I'état livré (normalisé+double recuit) pour les trois lots de

I'étude

L.1.b. Composition chimique

La composition chimique est déterminée par spectrométrie d’émission optique a source

étincelle, sur une zone d’environ 7mm de diamétre, et complétée avec des mesures EDS au MEB

pour les concentrations en cobalt. La composition des différents lots est moyennée selon

plusieurs mesures réalisées a cceur, mi-rayon et au bord du lingot.

Des écarts de composition sont présents entre les coulées mais ceux-ci restent raisonnables

et sont conformes a la norme AMS6516A concernant la nuance M54® (voir Tableau 2.2).

Lot %C %Cr %Ni %Co %Mo %W %V %Ti %La %B
A1392 0,314 0,98 10,4 7,31 2.1 1,42 0,099 0,013 0,0098 0,0023
A0452 0,31 0,99 9,96 7,49 2,2 1,35 0,104 0,0095 0,0094 0,0016
A0453 0,314 0,98 10,7 7,37 2,12 1,43 0,106 0,0098 0,0077 0,0024

AMS6516A  [0,28;0,32] [0,7;1,3] [95:105] [66:74]  [18;22]  [L1;15] [0,04;0,16]  <0,045 / /

Tableau 2.2 - Comparaison des compositions chimiques des différentes coulées étudiées dans le projet
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Synthése :

L’état de réception de I'alliage M54®, aprés normalisation et double recuit, est homogéne en
composition chimique selon les lots et les résultats seront donc comparés sans distinction de
coulée. La microstructure martensitique initiale est « adoucie », notamment en raison d'une
faible densité de carbures M,C de taille importante et par une densité limitée de dislocations. A
partir de cette base métallurgique, le traitement thermique de mise en propriétés est réalisé en

plusieurs étapes pour modifier la microstructure et les propriétés qui en découlent.

1.2 Réalisation des traitements thermiques

Les traitements thermiques sont réalisés en interne au laboratoire afin de modifier la
microstructure de maniére contrélée. Ainsi, les évolutions microstructurales de la nuance M54®
peuvent étre décrites a chaque étape. La mise au point technique de la gamme de traitement
thermique représente donc une premiere étape importante du travail expérimental de cette

étude.

Les traitements thermiques sont réalisés a 1’échelle du laboratoire dans différents fours et
enceintes climatiques permettant de faire des traitements thermiques sur-mesure. Le traitement
thermique de mise en propriétés est constitué de quatre étapes représentées sur le schéma

Figure 2.8 et correspondant a :

- La mise en solution, ou austénitisation, (1) qui permet de remettre en solution les
carbures formés aux recuits;

- Latrempe (2) qui permet la transformation de la phase austénitique en martensite;

- Le traitement par le froid (3) qui a pour objectif de compléter la transformation
martensitique;

- Lerevenu (4) au cours duquel les carbures MC précipitent[19].

42



Contréle des propriétés mécaniques de 'acier Ferrium® M54® par la maitrise de sa microstructure
au cours du traitement thermique dans l'optique d’applications aéronautiques

T T T T T T T
1000 + (1) .
800 | -
o
o 600- 2) () L
2
©
‘0 400 =
IS
(0]
|_
200 -
0 3) r
X T X T X T T T T T T T N T
0 2 4 6 8 10 12 14

Temps (h)

Figure 2.8 - Schéma des étapes du traitement thermique de mise en propriétés de la nuance M54®

Les éprouvettes sont austénitisées en conditions atmosphériques dans un four RWF de
marque Carbolite pouvant chauffer jusqu’a 1200°C a 100°C/min. Un palier d’'une heure a 315°C
est réalisé avant la montée a 30°C/min jusqu’a la température d’austénitisation, conformément
aux préconisations de QuesTek[88]. Deux thermocouples de type K suivent la température au
cours du cycle thermique de chaque coté de la charge. Les éprouvettes sont ensuite trempées
dans un bain de 10L d’huile de trempe a température ambiante. Le traitement cryogénique est
alors réalisé principalement a 'aide d'un bain, mélange de carboglace et d’éthanol, qui atteint
une température d’environ -75°C[89]. Pour les essais a différentes températures de traitement
par le froid, une enceinte cryogénique régulée par de I'azote liquide, ou de I'azote liquide pur
pour les traitements a -196°C, sont utilisés. Pour finir le traitement thermique, les éprouvettes
sont revenues, avec enfournement a chaud, dans une étuve permettant un meilleur controle de
la température que le four. Le refroidissement des éprouvettes a la fin du revenu est un

refroidissement a 'air.

43



Chapitre 2 : Programme expérimental

Le traitement thermique standard est représenté Figure 2.8 dont les principales

caractéristiques sont les suivantes :

; Vitesse de chauffe Maintiena T
Etape T (°C)
jusqu’a T (°C/min) (min)
Palier 7 315 60
Austénitisation 30 1060 60
Arrét trempe/cryo / 20 120
Traitement cryogénique -7 -75 120
Arrét cryo/revenu / 20 960
Revenu 25 516 600

Tableau 2.3 - Description du traitement thermique standard

Les différents traitements thermiques étudiés au cours du programme expérimental sont
réalisés séparément mais le strict controle des conditions de réalisation garantit une répétabilité

du traitement thermique qui n’'influencera pas les résultats (voir Tableau 2.4).

B Vitesse de Mise en Traitement
Etape Palier Revenu
chauffage solution cryogénique
Ecarts entre les
+20°C +2°C/min +6°C +2°C +2°C
traitements thermiques
Préconisation QuesTek <500°C / +15°C <-73°C +7°C

Tableau 2.4 - Ecarts de température entre les traitements thermiques réalisés pour les différentes étapes du
traitement thermique de mise en propriétés

Les différentes étapes du traitement thermique standard (voir Tableau 2.3) sont modifiées

pour étudier les évolutions microstructurales entre chacune d’entre elles. Afin d’éviter la

superposition d’effets, un seul parametre est modifié a la fois et les autres restent conformes au

traitement thermique standard.
Il Caractérisation de la microstructure

La microstructure des aciers Co-Ni a durcissement par précipitation de carbures
secondaires M>C au revenu est complexe (cf. p.26). En particulier, I'’étude de la précipitation de
carbures nécessite I'emploi de techniques conventionnelles et de grands instruments du fait de
leur faible fraction volumique et de leur taille nanométrique. Certaines techniques vont
permettre de déterminer la plage de température pour laquelle les précipités se forment,

d’autres leur structure cristalline, leur composition chimique ou encore leur fraction volumique.

44



(AL/LO) (%)

Contréle des propriétés mécaniques de 'acier Ferrium® M54® par la maitrise de sa microstructure
au cours du traitement thermique dans l'optique d’applications aéronautiques

L’utilisation de toutes ces techniques permet donc d’avoir une vue d’ensemble des phénomeénes

mis en jeu lors de la précipitation.
I1.1 Dilatométrie et Analyse Thermique Différentielle

Ces techniques sont des méthodes d’analyses indirectes tres utiles pour identifier les plages
de température des éventuelles transformations de phase. En revanche, elles ne permettent pas

d’identifier les phases transformées sans analyses complémentaires.
II.1.a. Dilatométrie

Le principe de la dilatométrie consiste a mesurer les variations de longueur d'un échantillon
de dimension connue au cours d’'un cycle thermique a l'aide d’'un capteur de déplacement
linéaire LVDT (Linear Variable Differential Transformer). Afin de ne mesurer que la dilatation de
I'échantillon (donc retrancher celle du systéme), un blanc est réalisé avant chaque essai avec un
barreau en alumine dont le signal sera retiré a celui de I'échantillon. Toute étape entrainant une
variation du coefficient de dilatation et de longueur de I'échantillon est détectée par cette
technique, méme des phénomenes avec de faibles variations de volume comme la précipitation.
L’interprétation des courbes permet 'identification des différentes étapes de transformation.
Cette étude peut se faire par lecture directe des courbes obtenues (voir Figure 2.9 (a)), ou en

travaillant avec la courbe dérivée (voir Figure 2.9 (b)).

Mise en
solution

d(AL/Lo)dT
S
8
¥

L e o N S Sy S B S S S B |
100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
Température (°C) (a) Température (°C)

Figure 2.9 - Courbe de dilatométrie absolue (a) et courbe dérivée du signal dilatométrique (b) de la nuance
M54®, pour une chauffe de 7°C/min jusqu’a 1060°C, suivi d'un maintien de 1h et d’'un refroidissement de
5°C/min

Les mesures ont été réalisées avec un dilatometre Netzsch de type DIL402C (voir Figure
2.10). Pour des raisons de reproductibilité et de fiabilité de la mesure, les échantillons ont été
refroidis a 5°C/min et chauffés de 5°C/min a 30°C/min maximum. Les essais ont été réalisés

sous argon pour éviter I'oxydation des éprouvettes et donc la pollution du signal dilatométrique.
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Les échantillons ont un diametre de 3,7mm et une longueur de 25mm. Tous les essais ont été

doublés afin de confirmer les variations de longueurs mesurées.

thermostatically- controlled

support sample thermocouple
displacement transducer
(LvDT) vacuum flange sample carrier pushrod sample  furnace
[ . “%
- -

ey

purge gas inlet base plate / control panel flow-through
protective tube

Figure 2.10 - Plan du dilatometre DIL402C utilisé pour I'étude

Cependant, toutes les transformations de phase n’entrainent pas de variation de volume, ou
bien les variations sont trop faibles pour étre mesurées. Un couplage des mesures de
dilatométrie avec des mesures d’Analyse Thermique Différentielle (ATD) permet de confirmer

certaines transformations ou de révéler des transformations complémentaires.
I1.1.b. Analyse Thermique Différentielle

L’essai en ATD consiste a mesurer la différence de température entre un échantillon et un
témoin au cours d’'un cycle thermique. Cette différence est mesurée par des thermocouples

placés sous les portes échantillons, contenant I'échantillon et I'étalon (voir Figure 2.11).

Four
/Platine 2]
Echantillon <
Platine rhodié T
Etalon <
\Platine Al

Figure 2.11 - Analyse Thermique Différentielle[90]
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Les essais d’ATD ont été réalisés a 'aide d’'un équipement Setaram de type Setsys 16/18. Le
systeme de chauffage permet d’atteindre 1600°C avec une vitesse maximale de 99°C/min. Pour
comparer les résultats avec ceux obtenus en dilatométrie, les mémes vitesses de chauffe et de
refroidissement ont été appliquées. Les essais ont également été menés sous argon avec des
éprouvettes de diametre de 3,7mm. Comme pour la dilatométrie, un blanc est réalisé pour
soustraire le signal machine. Deux a trois échantillons ont été testés pour chaque essai.
L’interprétation des courbes permet l'identification des différentes étapes de transformations

endothermiques ou exothermiques (voir Figure 2.12).

Aet:h—rei (”V)

— T ' T T T T T " T T T T T " T T T
100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100

Température (°C)

Figure 2.12 - Courbe ATD absolue d’un échantillon chauffé a 5°C/min jusqu’a 1100°C suivi d’'un maintien de
1h et d’un refroidissement a 5°C/min

I1.2 Microscopie Optique et Microscopie Electronique a Balayage

L’observation de la microstructure en microscopie nécessite des échantillons présentant un

état de surface dit « poli-miroir ». Celui-ci est obtenu suivant le protocole décrit dans le Tableau
2.5.
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, Vitesse de rotation Pression Temps
Etape Support Liquide Nettoyage
(base/téte) (Lbs) (min)
1a4 PapierSiC 180 a 1200 Eau 150/60 6 3 Eau
Suspension
5 Feutre 6 micron 150/60 6 3 Ethanol
diamantée 6pum
Suspension
6 Feutre 3 micron 150/60 6 3 Ethanol
diamantée 3pum
Suspension
7 Feutre 1 micron 150/60 6 1’30 Ethanol
diamantée 1pum
Silice colloidale
8 Feutre 1 micron non cristallisée 150/60 3 2 Eau+Ethanol

0,03um

Tableau 2.5- Protocole de polissage « poli-miroir » mis en place pour la nuance M54®

La microstructure peut ensuite étre révélée a I'aide d’'une attaque chimique de quelques

secondes dans une solution Nital a 2% (2mL d’acide nitrique mélangés avec 98mL d’éthanol).

Les joints de grains austénitiques ainsi que la microstructure a I'échelle millimétrique de

I'alliage sont observés par microscopie optique. Le taux d'impuretés trés bas dans la nuance

M54@® rend difficile I'observation des joints de grains. Afin de les révéler, une attaque oxydante a

été réalisée (voir Figure 2.13). Un échantillon recuit est poli jusqu’a 'obtention d'une surface

poli-miroir, il est placé dans un four ou il est austénitisé dans les conditions pour lesquelles la

taille de grain doit étre mesurée, puis est trempé a I'eau. Une fois la trempe réalisée, I'échantillon

est poli pour retirer 'oxyde présent sur la matrice, tout en conservant I'oxyde présent aux joints

de grains. L’étape de polissage apres oxydation doit donc se faire progressivement afin de ne pas

retirer la totalité de la couche d’oxyde (voir Figure 2.14).
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Figure 2.13 - Etapes pour révéler les joints de grains par la méthode de I'attaque oxydante

Figure 2.14 - Ancien grain austénitique obtenu par la méthode de I'attaque oxydante apres une mise en
solution a 900°C

Le Microscope Electronique a Balayage (MEB) permet 'observation de la microstructure a
I'échelle micrométrique. L’atout de la microscopie électronique a balayage est notamment lié aux
deux modes d’observation proposés : le mode en «électrons secondaires », qui révele le
contraste topographique, et le mode en «électrons rétrodiffusés », qui révele le contraste
chimique. Les observations des carbures non dissous, de la cémentite, des carbures apres revenu
long ou apres recuit, ainsi que les facies de rupture sont ainsi réalisées par MEB. Le microscope
utilisé pour cette étude est équipé d'un canon a émission de champ (Field Electron Gun ou FEG

en anglais[91]). Des clichés jusqu’a un grossissement de x50 000 avec une résolution de 170
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pixels par pouce (ppp) ont été réalisés. Le MEB FEG utilisé est un MEB FEI de type Nova

Nanosem 450.
I1.3 Microscopie Electronique en Transmission

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

durcissante qui possede une taille minimale supérieure a quelques nanometres.

Les observations, comme la préparation des échantillons, ont été réalisées par le Centre de
MicroCaractérisation Raimond Castaing (CNRS-Unité Mixte de Service, UMS 3623) a Toulouse.
Le microscope utilisé pour cette étude est un MET JEOL JEM-2100F. Les observations en
microscopie électronique en transmission nécessitent une préparation particuliére permettant a

I’échantillon d’étre transparent aux électrons.

Préparation des échantillons :

Les échantillons sont découpés sous forme de lamelles de 1mm d’épaisseur puis polis
mécaniquement jusqu’a 150um. Des rondelles sont ensuite découpées a 'emporte-piéce et
polies jusqu’a environ 60um. Les échantillons sont enfin amincis par polissage électrolytique
afin de percer la lame mince en son centre a I'aide d’'un appareil TenuPol et d’'une solution
commerciale de marque Struers de type A3 (mélange acide perchlorique et méthanol) a environ
-15°C (voir Figure 2.15). L’amincissement est alors localisé et le diamétre de la zone amincie

(trou et parties minces transparentes aux électrons) est compris entre 100um et 500um.

Polissage mécanique

o—

Echantillon lemxlcm
lcmxlcm ex150um
exlmm
Découpe
+
Polissage

A_f\

mincissement
électrolytique

Lame mince préte ex60um
pour observation
Figure 2.15 - Schéma du protocole de préparation des lames minces pour observation au MET
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Principe de la mesure :

L’échantillon a observer est bombardé d’électrons. L’interaction du faisceau d’électrons
incident avec la matiere conduit a la formation de plusieurs faisceaux diffractés. Ces faisceaux
sont focalisés par la lentille objectif du microscope, pour former un cliché de diffraction dans son
plan focal image (voir Figure 2.16). Ce cliché de diffraction est fonction de l'orientation
cristallographique locale de la microstructure. Une image contrastée est obtenue en
sélectionnant le faisceau transmis ou un faisceau diffracté[92]. Lorsque le faisceau transmis est
sélectionné, les informations contenues dans celui-ci apparaissent en clair sur I'image alors que
les informations contenues dans les faisceaux diffractés apparaissent en sombre (voir Figure
2.16 et Figure 2.17). Ce mode d'imagerie est appelé Champ Clair, c’est le mode d’imagerie
«classique ». Dans le cas ou un faisceau diffracté est sélectionné, par exemple celui
correspondant aux précipités, ceux-ci apparaitront en clair alors que le reste de I'image restera

sombre. Ce mode d’imagerie est appelé Champ Sombre.

Figure 2.16 - Cliché de diffraction obtenu par Microscopie Electronique en Transmission. T représente le
faisceau transmis et D un faisceau diffracté[92]

Les faisceaux d’électrons transmis ou diffractés sont sélectionnés a I'aide du diaphragme de
contraste, situé dans le plan focal image (voir Figure 2.17). Le caractére fortement magnétique
des échantillons rend le faisceau électronique instable et 'observation des lames minces reste
relativement difficile. Cependant, les carbures alliés précipitant au revenu avec une taille de

quelques nanometres ont pu étre observés grace a cette technique.
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Champ (fond) clair Champ (fond) sombre

Figure 2.17 - Schéma de formation de I'image en champ clair ou champ sombre (tiré de [92])

I1.4 Diffraction de rayons X

La diffraction de rayons X (DRX) est une technique d’analyse non destructive des matériaux
cristallins. Elle permet une analyse qualitative de la nature cristalline des phases contenues dans
un échantillon. Si les phases sont bien identifiées, une analyse quantitative de leur fraction

volumique peut étre réalisée.
Les mesures de DRX reposent sur le principe d’interaction des rayons X avec la matiére.
Selon la loi de Bragg, le rayon est diffracté si la relation suivante est satisfaite :

2 d(h,k,l) sinf = nAa (2'1)

Avec dp ) la distance interréticulaire, distance entre deux plans de diffraction ; 6 I'angle de

diffraction et A la longueur d’'onde du rayon incident.

La longueur d’onde A et I'angle d’incidence 6 sont les deux seuls paramétres qui peuvent

étre fixés, et qui aménent chacun a une technique d’analyse différente :

- Laméthode de Laue est utilisée si 8 est fixe et que A varie,
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- La méthode du cristal tournant ou des poudres est mise en ceuvre si A1 est fixe et que 6

varie.
I1.4.a. DRX Conventionnelle

La méthode des poudres a été utilisée afin d’identifier les phases cristallines dans les
échantillons massifs et de mesurer leur paramétre de maille. Les rayons X ont été générés par

une anticathode en cobalt (Aco=1,788974).

L’échantillon fixe est irradié par un faisceau de rayons X émis par un tube en mouvement
radial (voir Figure 2.18). Chaque fois que la loi de Bragg est satisfaite, le faisceau diffracté est
récupéré et analysé (voir Figure 2.18). Les intensités des rayons X sont ensuite classées en
fonction de I’angle de diffraction 26. Chaque phase cristalline possede une structure propre, soit
des distances interréticulaires et donc des angles de diffractions propres, ce qui permet leur
identification sur le diffractogramme de rayons X. Les raies de diffractions sont indexées et
comparées a des diffractogrammes contenus dans les fiches JCPDS (Joint Committee on Powder
Diffraction Standards) ou calculées a partir des paramétres de mailles et systémes des phases

analysées.

Tube a rayons X Détecteur

-\
"'-...__ \'— \
Y NN
! 'l'\'“-,__ JUPPELAE 2 o
l’ I e e
~.‘§~’ - -

Echantillon fixe

Figure 2.18 - Schéma de I'analyse par DRX en montage 0/0

Les essais ont été réalisés avec un diffractométre Bragg-Brentano (6/6) Philips X'Pert-

Panalytical, d'une précision angulaire de 0,001°, avec un détecteur X'celerator de Panalytical.

Cependant, ces analyses ne permettent pas 'identification des carbures si ceux-ci possedent
des fractions volumiques et/ou des tailles trop faibles. Dans ce cas, une source synchrotron peut

aider a leur identification.
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I1.4.b. DRX synchrotron

Le principe de la DRX synchrotron est le méme que la DRX conventionnelle, mais avec une
longueur d’onde du faisceau incident plus faible (et donc un rayonnement plus énergétique). En
effet, le rayonnement provient d’électrons qui sont accélérés dans un booster, appelé le
synchrotron, ou leur énergie passe d’'une centaine de MeV a plusieurs milliers de MeV (voir
Figure 2.19). Une fois cette énergie atteinte, les électrons sont envoyés dans un anneau de
stockage ou ils vont tourner et perdre leur énergie sous forme de rayonnements trés intenses.
Ces rayonnements sont alors dirigés dans différentes lignes de lumiére autour de I'anneau (voir

Figure 2.19).

Figure 2.19 - Schéma général des rayonnements synchrotron[93]

Les analyses en DRX synchrotron ont été réalisées a 'European Synchrotron Radiation
Facility (ESRF) de Grenoble, en partie par la société ACRDM et par I'ICA. L’ESRF est spécialisé
dans la production de rayons X trés durs, dont I'énergie varie de 10keV a 100keV. La longueur
d’'onde associée est de l'ordre du dixieme de nanomeétre, ce qui correspond aux distances
interréticulaires. Les analyses s’effectuent en transmission sur des échantillons d’épaisseur
inférieure a 1,5mm. Ainsi, tous les angles sont étudiés en méme temps et I'ensemble du faisceau
diffracté constitue donc un cone de diffraction. Aprés intégration radiale, un diffractogramme
classique de l'intensité diffractée en fonction de I'angle 26, comparable a ceux acquis en DRX

standard, est obtenu.

Des analyses en DRX synchrotron in-situ, de la température ambiante a 1100°C, ont
également été réalisées sur la ligne ID22 de 'ESRF. L’énergie du faisceau incident a été fixée a
70keV, soit une longueur d’onde d’environ 0,17706A. Une distance échantillon-détecteur de

900mm environ a été adoptée.
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La mise en température de I'échantillon est réalisée a 'aide d’'un four a lampe. Le contrdle
de la température se fait alors de maniére indirecte par ajustement de la tension délivrée au four
pour obtenir une puissance contrélée. Cependant, I'intensité n’est pas constante entre les
différents essais, ce qui entraine une variation de la puissance par rapport au calibrage réalisé
avant la campagne d’essais. La température n’est donc connue que de maniére approximative.
Cette température peut toutefois étre recalée par comparaison du point de transformation A

mesuré a l'aide du dilatometre du laboratoire.
I1.4.c. DRX en dispersion d’énergie

Le principe de la DRX en dispersion d’énergie repose toujours sur la loi de Bragg, mais en
opérant cette fois avec un angle 8 constant et en mesurant la longueur d'onde ou I'énergie

correspondante E[94]. A chaque distance interréticulaire d, correspond une énergie E.

Une anode en tungsténe est utilisée pour les essais avec un angle fixé a 18,25° Le
diffractogramme enregistré présente un tres grand nombre de raies de diffraction (16 a 18 raies
pour chacune des phases du fer), ce qui réduit 'impact des effets de texture sur le dosage de
I'austénite résiduelle par exemple. En effet, comparativement a la DRX conventionnelle ou
seulement 4 raies sont identifiées pour chacune des phases, I'effet de texture sera pondéré sur
un nombre de raies de diffraction plus important et donc son impact sur le dosage de I'austénite
sera réduit[95]. Des raies avec des facteurs de multiplicité élevés, moins sensibles a la texture,
sont également analysées[95]. De plus, les essais sont réalisés sur des échantillons ayant subi un

polissage électrolytique pour diminuer I'effet des contraintes résiduelles.

La méthode de dosage de I'austénite résiduelle par la DRX en dispersion d’énergie a été
développée au CETIM[95] et les essais pour cette étude ont été réalisés par leur laboratoire de

Senlis. La précision absolue annoncée du dosage est de 'ordre de 1%.
I1.5 Aimantation a saturation

L’austénite a été dosée par des mesures d’aimantation a saturation a I'aide d’'un sigmametre.

Le protocole expérimental, le principe et I'appareil utilisé sont décrits ci-apreés.

Préparation des échantillons :

Les échantillons sont découpés pour préparer des cubes d’environ 1cm3 et sont polis

mécaniquement au papier SiC 600 afin de retirer la couche d’oxyde éventuelle.
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Principe de la mesure :

L’échantillon ferromagnétique est placé entre deux aimants (voir Figure 2.20) suffisamment
puissants pour que la saturation magnétique soit atteinte. L’échantillon est ensuite retiré
rapidement, ce qui engendre une variation de flux magnétique détectée par les bobines. Selon

I'aimantation de I’échantillon, la variation de flux magnétique sera plus ou moins importante.

by

Les mesures d’aimantation a saturation ont été réalisées a l'aide d’'un sigmameétre de

marque Setaram, sur le site d’EDF des Renardiéres.

Echantillon en position de
Bobine de mesure mesure et apres extraction

Aimant

Circuit magnétique

r—| Bras de support d’échantillon

Vérin pneumatique

L1

Figure 2.20 - Schéma d’un sigmametre[90]

Les mesures d’aimantation a saturation se basent sur le ferromagnétisme de la martensite
et de la ferrite et du paramagnétisme de 1'austénite[96]. L’aimantation a saturation sera donc
directement proportionnelle au taux de phase ferromagnétique (et par voie de conséquence au

taux d’austénite) que contient I'acier.

Le résultat donné par le sigmameétre est une valeur d’aimantation a saturation. Afin de
convertir cette valeur en fraction volumique d’austénite, une référence dont le taux d’austénite a
été mesuré par une autre technique doit étre utilisée. Pour obtenir le taux d’austénite dans les

échantillons, la relation suivante est ensuite appliquée :

éch ref
fVéCh — _ Mset(l:t X fVal (2_2)
Y ref
M

sat

Avec fVéﬁh, la fraction volumique d’austénite dans I'échantillon, MESR et M;f{ I'aimantation a

T

saturation dans I’échantillon et la référence et f, °/ la fraction de martensite dans la référence.

al
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Les variations mesurées par aimantation a saturation entre les échantillons sont donc
indépendantes de la référence choisie pour le calcul du taux d’austénite. Cependant, il convient
de prendre une référence obtenue par une technique la plus précise possible, pour que les
mesures de taux d’austénite soient justes. La DRX en dispersion d’énergie est choisie comme
référence car cette méthode est la moins sensible aux effets de texture pour le dosage de

I'austénite[95] (cf. p.55).

L’incertitude sur la mesure d’aimantation est indépendante de la référence et est prise
comme la moyenne des écarts types des différentes mesures réalisées, soit +0,3% absolu en taux

d’austénite.
I1.6 Sonde Atomique Tomographique

La sonde atomique tomographique (SAT) est un instrument qui permet d’explorer et
d’analyser la matiére a I’échelle de 'atome. Une préparation spécifique des échantillons doit étre
réalisée pour pouvoir les analyser. La préparation et I'observation des échantillons ont été
réalisées au Northwestern University Center for Atom-Probe Tomography (NUCAPT) a

Evanston, Etats-Unis.

Préparation des échantillons :

Des pointes extrémement fines (rayons de courbure <50nm) doivent étre formées pour les
échantillons destinés aux analyses en SAT. Ils peuvent étre préparés via la méthode FIB

(Focused lon Beam) ou par la voie électrolytique. La voie électrolytique a été mise en ceuvre ici.

Les pointes sont préparées par amincissement électrolytique de parallélépipedes de
Immx1mmx1lcm3 avec des solutions d’acide perchlorique/acide acétique (10%/90%) puis
d’acide perchlorique/butoxy-éthanol (2%/98%)[97,98]. L’échantillon joue le réle d’anode d'un
montage d’électrolyse avec une contre électrode en acier inoxydable[97] (voir Figure 2.21).
L’immersion successive de I’échantillon, avec contréle du courant appliqué, permet de réduire
I’échantillon jusqu’a l'obtention d'une pointe dont le rayon de courbure est de quelques

nanometres.
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N

Figure 2.21 - Schéma du montage d’amincissement électrolytique des pointes pour analyse en SAT

Principe de la mesure :

L’analyse par Sonde Atomique Tomographique (SAT) consiste a ioniser et évaporer par effet
de champ les atomes a la surface d’'un échantillon. Pour cela, I’échantillon en forme de pointe est
porté a un potentiel élevé de plusieurs kilovolts (voir Figure 2.22) qui polarise les atomes en

surface et conduit a leur évaporation sous forme d’ions positifs chargés.

Les atomes évaporés sont ensuite analysés par spectrométrie de masse en temps de vol.
L’angle 6’ selon lequel est émis l'ion étant proportionnel a I'angle 6 (voir Figure 2.22), le
grandissement G est connu et la position (X,Y) des atomes sur le détecteur permet de remonter a
la position (X/G, Y/G) des atomes dans I’échantillon. Le temps de vol pour arriver au détecteur
(voir Figure 2.22) est fonction de la nature chimique des ions et de leur masse M. Les ions légers
auront un temps de vol court et les ions lourds un temps de vol plus long. Pour connaitre le
temps de vol, le départ est donné par une impulsion électrique ou laser (laser pour l'appareil
utilisé au NUCAPT) répétée périodiquement, et I'arrét est donné par I'impact des ions sur le
détecteur. En dehors de ces impulsions, le champ électrique appliqué a I'échantillon est plus

faible que le champ électrique d’évaporation, de maniére a contréler I'évaporation des atomes.
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Figure 2.22 - Principe de fonctionnement d’'une sonde atomique tomographique[99]

La position de l'impact de l'ion sur le détecteur 2D permet, par une projection inverse, de
remonter a la position qu’occupait I'atome a la surface de I'échantillon. Enfin, combinée a une

analyse en profondeur, il est possible d’obtenir une reconstruction en 3D du volume analysé.

Conditions expérimentales :

Les mesures en SAT ont été réalisées sur un appareil LEAP4000X Si, de la marque CAMECA
a une température de -220°C avec une énergie d'impulsion de 30p] et une fréquence d'impulsion
de 250kHz. Cet instrument utilise une électrode locale et des impulsions lasers avec une
longueur d’onde de 355nm laser UV pour minimiser les risques de rupture de la pointe[100]. Les

données obtenues ont été traitées a I'aide du logiciel dédié IVAS 3.6.18.

Exploitation des données :

Les données de SAT peuvent notamment servir a déterminer la composition chimique des
particules a partir d'un histogramme de proximité (ou proxigramme). Cette méthode permet de
mesurer un profil de composition moyen perpendiculaire a une interface. Pour ce faire, un seuil
de composition doit étre établi au préalable. Celui-ci permet alors d’obtenir une surface d’iso-
concentration. A chacun des points de cette surface est associée une normale, selon laquelle un
profil de composition est déterminé. La moyenne des informations obtenues (somme sur tout le
volume analysé), pour chacun des points de la surface et pour l'ensemble des surfaces
déterminées, donne ainsi accés au profil de concentration a travers linterface qu’elles

définissent (voir Figure 2.23).
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Figure 2.23 - Réalisation d’'un proxigramme en SAT

Cependant, une des limites de l'analyse en sonde atomique est le champ d’évaporation
différent des particules et de la matrice[101]. Les directions d’évaporation ne sont donc pas les
mémes pour les deux phases et vont conduire a des aberrations de trajectoires. Des atomes de la
matrice peuvent ainsi étre inclus dans les particules (voir Figure 2.24). La prise en compte de ces
aberrations ne modifie que peu la concentration des particules, moins de 5% relatif pour des
particules dans des aciers ODS d’aprés Thual[102]. La technique de la sonde atomique reste une
technique tres précise avec une erreur d’environ 0,01% sur la concentration atomique en

élément[103].

Zone de recouvrement
particule/matrice

Détecteur Détecteur

Pointe

Figure 2.24 - Représentation schématique des zones de recouvrement particule/matrice sur le détecteur en
sonde atomique pour un précipité ayant un champ d’évaporation plus élevé que la matrice (gauche) et pour
un précipité avec un champ d’évaporation plus faible que la matrice (droite)[101]
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I1.7 Diffusion de Neutrons aux Petits Angles

La diffusion de neutrons aux petits angles (DNPA) est une technique particuliérement bien
adaptée a la caractérisation des particules a I'échelle nanométrique. L’utilisation de neutrons
comme rayonnement diffusant présente plusieurs avantages. Cette technique est non
destructive, et permet une analyse quantitative moyennée sur un volume de matiére de
quelques mms3. Le volume d’analyse est donc bien plus conséquent comparativement a une
analyse en MET ou en SAT. De plus, les neutrons interagissent avec les moments magnétiques
portés par les atomes ce qui permet, lorsque I'expérience est réalisée sous champ magnétique,
une analyse séparée des inhomogénéités magnétiques et chimiques pour les matériaux
ferromagnétiques. Les expériences de DNPA ont été réalisées au Laboratoire Léon Brillouin

(LLB) du CEA-CNRS a Saclay.

Préparation des échantillons :

Les échantillons doivent étre assez fins pour recueillir un faisceau de neutrons diffusés
intense. Typiquement, les échantillons ont des dimensions d’environ 1,2cm x 1,2cm avec une
épaisseur comprise entre 0,7mm et 1mm. Les faces avec les plus grandes dimensions doivent

étre paralléles entre elles afin d’estimer avec précision le volume traversé par les neutrons.

Principe :

La diffusion de neutrons aux petits angles consiste a envoyer un faisceau monochromatique
et collimaté de neutrons sur un échantillon. La distribution du faisceau diffusé est mesurée dans
un domaine de petite ouverture (environ 5°), comme schématisée dans la Figure 2.25. La

direction de diffusion est caractérisée par le vecteur de diffusion q, défini par I'équation :

41 sin 6
q= —T[ SAln (2_3)

Avec 260 I'angle de diffusion et 4 la longueur d’onde.
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Figure 2.25 - Schéma de principe de la technique de DNPA sous champ magnétique

La diffusion des neutrons par la matiére résulte de deux interactions distinctes, liées aux

caractéristiques du neutron :

- Une interaction nucléaire entre le neutron et le noyau des atomes. Cette interaction est
caractérisée par un parametre b, appelé longueur de diffusion. Il varie d’'un élément a
'autre, mais le caractere quasi-ponctuel de l'interaction le rend indépendant du vecteur
de diffusion q.

- Une interaction magnétique entre le moment magnétique du neutron et celui de I'atome,
qui dépend du spin des électrons des couches non totalement remplies. Du fait de la
nature électronique de cette interaction, elle se traduit par un facteur de forme
magnétique, qui varie en fonction de g, a la différence des longueurs de diffusion

nucléaire.

L’acier étudié étant constitué d’'une matrice ferromagnétique, les deux contributions
(nucléaire et magnétique) sont observées pour la matrice. A contrario, la majorité des précipités
(si les éléments fer et nickel ne sont pas en proportion trop importante) ne contribuent qu’'a

I'interaction nucléaire.

Afin de séparer les contributions nucléaires et magnétiques, I'échantillon étudié est placé
sous un champ magnétique saturant afin d’orienter tous les moments magnétiques dans la
méme direction (voir Figure 2.25). Ainsi, la contribution magnétique est nulle lorsque le vecteur
de diffusion est parallele au champ magnétique alors qu’elle est maximale dans la direction

perpendiculaire.
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Procédure expérimentale :

Les expériences de DNPA ont été réalisées sur I'instrument « PAXY » (voir Figure 2.26). Afin
de couvrir une gamme étendue du vecteur d'onde, deux configurations ont été utilisées :
distances détecteur échantillon de 2m et 5m, pour des longueurs d’onde respectives de 6A et
9,6A. Avec ces configurations, la limite de détection correspond a gmax=1,6nm-1, soit un rayon
minimal de particule analysé de I'ordre du nanomeétre pour des particules sphériques. Un multi-
détecteur de type BF;, avec 128 x 128 cellules de 5 x 5mm? permet de mesurer l'intensité
diffusée. Un champ magnétique de 1,4T a été appliqué perpendiculairement au faisceau de
neutrons incident. La durée des acquisitions s’étend de quelques min a 1h, selon la configuration

utilisée et le traitement thermique des échantillons analysés.

Moniteur Obturateur

. - de faisceau
Préamplificateur

‘ ¢ Volume sous vide Fentes ajustables Blindage
électronique

il

I
| e

[

Volume sous vide

Multidétecteur X, Y i Guide amovible
Echantillon P .
7m 2,5m 2.5m 25m Sélecteur de vitesse
| | | | .
| | | | I | Faisceau de neutrons
Zone de détection Zone de collimation 30 x 25 mm?

Figure 2.26 - Schéma de principe du spectromeétre PAXY du LLB utilisé pour les expériences de DNPA[104]

L’intensité de diffusion mesurée correspond a un nombre d'impulsions recues par chacune
des cellules du détecteur, rapporté au nombre de neutrons incidents. Les cellules sont repérées
par leur couple (x,y) auquel correspond un vecteur de diffusion q. La premiere étape du
traitement consiste a regrouper les cellules, en fonction de 'angle de diffusion 8 ou de q. Dans le
cas de spectres anisotropes (cas de 'étude), le regroupement est effectué seulement sur une
partie des cellules, appartenant a des secteurs angulaires précis. Afin de séparer les
contributions magnétique et nucléaire, tout en gardant une bonne statistique, un premier
regroupement est réalisé suivant la direction paralléle au champ magnétique et un autre suivant
la direction perpendiculaire, sur des secteurs angulaires d’environ 20°. La Figure 2.27 illustre un

exemple de spectre brut obtenu par DNPA, ainsi que la sectorisation effectuée.
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Figure 2.27 - Spectre brut de DNPA obtenu sur un échantillon sous champ magnétique saturant

Le signal brut comprend la contribution du porte-échantillon, ainsi que toutes les
contributions cohérentes et incohérentes, affectées d’un coefficient C(1) propre a 'appareillage

et aux conditions expérimentales. L'intensité mesurée s’exprime alors de la fagon suivante :

1

ax 1 /dX
Imesurée = C(/l)eéchTréch [V (d_ﬂ) n + 7 (d_ﬂ> h] + Ip.éch (2'4)
s co s inco

Avec C(1) = ®(A)E(A)SAN

Ou Tryqp, et egcn correspondent respectivement au facteur de transmission et a I'épaisseur
de I’échantillon. A2 est I'angle solide lié a la position de la cellule, E (1) 'efficacité des cellules du

détecteur, @(4) le flux de neutrons incidents, S la section irradiée et I, ¢, la contribution du

porte échantillon. Enfin, les sections efficaces de diffusion cohérente (coh) et incohérente

. . ) . . 1(dz\ . . s
(incoh) par unité de volume de I'échantillon sont données par o (a_n) ou V; est le volume irradié
N

de I’échantillon.

La détermination de la section efficace de diffusion en barn et non plus en nombre de coups,
tout en minimisant les erreurs dues a 'appareillage, s’effectue en trois étapes : la contribution du
porte échantillon est supprimée, le signal incohérent et les contributions autres que celles des
précipités sont éliminées et 'intensité est calibrée. Le traitement des données brutes permet

d’accéder a l'intensité calibrée I.,; telle que :

Iéch _ Itémoin
I _ Tréch X €sch Trtémoin X €témoin 2-5
Cal — I i I ( - )
plexi _ yide

Trplexi X eplexi Trvide
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Avec epex; I'épaisseur de plexiglass et T1yey; son facteur de transmission, le vide est pris

comme témoin[105].

Pour chaque échantillon, la courbe I,; = f(q) est obtenue. Cette courbe est modélisée par
la suite pour accéder aux grandeurs liées a la distribution des tailles de particules ainsi qu’au

nombre de particules par unité de volume.

Exploitation des données :

La premiere hypothese concerne la distribution des tailles de précipités qui est supposée de
type gaussien autour de la valeur moyenne. Pour les matériaux ferromagnétiques, l'intensité
diffusée est la somme des deux contributions, nucléaire et magnétique. Cette derniére est
anisotrope, puisqu’elle dépend de l'angle (a) entre les directions du vecteur de diffusion
considéré et des moments magnétiques des atomes. Lorsqu’une distribution gaussienne hA(R) est

considérée, I'intensité diffusée s’écrit:

Jy RGR)VF (g, R)dR
Jy h(RYV,dR

I(qa) = fp(ApI%lucl + A.DI%/IagSinza) (2-6)

Avec:

1 R—Rp)?
- h(R) = g eap [ ] (27

-V, le volume de la particule,
- fplafraction volumique de particules diffusantes,

- F(q,R) estle facteur de forme qui dépend de la taille et de la forme des précipités,

- Apnyc et Apyqg les contrastes nucléaires et magnétiques.

Les contrastes nucléaires et magnétiques sont définis par la relation suivante :

14 m
A _ byucimag  DNucimag (2-8)
PNuclL,Mag = D - m

vat vat

Ou bP™ est la longueur de diffusion moyenne nucléaire (les valeurs sont tabulées) dans la
littérature[106]) ou magnétique et vfl’gm le volume atomique moyen des précipités (p) ou de la

matrice (m).

En I'absence de champ magnétique extérieur, la diffusion magnétique sera isotrope. En

revanche, l'application d’'un champ magnétique suffisamment fort, pour orienter tous les
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moments magnétiques dans la méme direction, permet de fixer I'angle a. Ainsi, lorsque le
vecteur de diffusion est quasi-paralléle au champ magnétique appliqué (a=0), la contribution
magnétique est nulle, tandis qu’elle est maximale dans la direction perpendiculaire. Les

intensités diffusées dans chacune de ces directions peuvent alors s’écrire :
I_Lﬁ = fp [Apl%lucl + Apl%/lagSinza]F(CI) (2'9)
I//Fi = prpl%luch(Q) (2-10)

La contribution magnétique est donnée par I'intensité magnétique, calculée en retranchant

le signal parallele (a=0) au signal perpendiculaire (a=m/2), ce qui donne :
IMag = Ilﬁ - I//Fi = prpI%IagF(q) (2'11)

Pour cette étude, le traitement des données est focalisé sur la modélisation de I'intensité
d’origine magnétique, suivant I'’hypothése des « trous magnétiques ». Les précipités sont
supposés non magnétiques et agissent donc comme des « trous magnétiques » dans la matrice
ferromagnétique. Dans ce cas, le contraste magnétique entre la matrice et les précipités est égal
a la densité de longueur de diffusion magnétique des éléments chimiques constitutifs de la
matrice (relation (2-12)). Autrement dit, la fraction volumique de « trous » peut étre estimée
sans avoir besoin de la composition chimique des précipités en entrée (détermination

expérimentale toujours délicate).

2
2 biimagi (2-12)
ofios = (= 27y
at

La longueur de diffusion by, gest définie par :

2

Yy e
pm o=l - (2-13)
Mag 24nsomocz'u
Avec y le moment magnétique du neutron, ez/(4ng myc?) le rayon classique de 1'électron
oMo

[105,107] et u le moment magnétique moyen des atomes. Par ailleurs, il est important de
prendre en compte I'environnement atomique, puisqu’il entraine des variations du moment
magnétique résultant de la matrice. Ainsi, dans la relation suivante, le moment magnétique

moyen est calculé tel que [108]:
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_ du
= Upe + ac iCi (2-14)
Et:
x.
C;=———— (2-15)
X; + Xpe

Ou x correspond a la composition atomique de I'élément i dans la matrice. Dans le cas de la
nuance étudiée, la relation devient :
du

Cor + ==
Ccr r ac

d d d
s cw+£|vcv+—“

e 2-16
acl, (2-16)

Cmo
Mo

Q= .ulge + Attre-nNiCni + Aptpe—coCco + dc

Dans cette relation, les effets du nickel et du cobalt, qui sont des éléments ferromagnétiques
sont considérés a I'aide des variations (Appe—_pyi €t Allpe—co)[108] du moment magnétique moyen
dans un systéme Fe-Ni et Fe-Co, ce qui permet de corriger la résultante du moment magnétique
(initialement du fer pur). Puis, 'environnement atomique des éléments ne présentant pas de

propriété ferromagnétique est également pris en compte, en considérant leurs contributions

. . . - . d .
individuelles sur I'évolution du moment magnétique du fer. Les coefficients ﬁ sont issus de
L

divers travaux réalisés sur des alliages binaires pour le molybdene[109], le chrome[110], le

vanadium[111] et le tungsténe[109].

Le traitement des données de DNPA consiste en I'ajustement des relations (2-9), (2-10) et
(2-11) avec les données expérimentales, au moyen d'une minimisation de type Levenberg-
Marquardt a I'aide du logiciel Image ] et d’'un Plugin développé par le Laboratoire Léon Brillouin.

Les parameétres ajustables du modele sont alors :

- Lerayon moyen Rn, et la forme des particules (sphérique ou elliptique),
- La demi-largeur a mi-hauteur dR de la distribution gaussienne,

- Unterme indépendant de la taille des particules, noté C.
La fraction volumique de particules est ensuite estimée, a partir du facteur C :

= Pour le signal perpendiculaire au champ magnétique :

Cip =1y (Apuct + Apl%/lag) (2-17)

=  Pour le signal paralléle au champ magnétique :

C//Fi = prpI%lucl (2-18)
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=  Pour le signal d’'ordre magnétique :

CMag = prpl%/Iag (2-19)

D’apres Thual[102], I'incertitude est estimée a +15% sur la fraction volumique et +10% sur

le rayon moyen.
III Simulations thermodynamiques

Des calculs de I'équilibre thermodynamique ont été réalisés avec le logiciel ThermoCalc®
afin de comparer les données expérimentales avec les prédictions thermodynamiques. Ce
logiciel a été développé a I'Institut Royal de Technologie (KTH) de Stockholm[112] et permet le
calcul des diagrammes de phases de nuances de composition complexe. Il est ainsi
particuliéerement utile pour décrire la précipitation dans les aciers et le type de carbures
présents en fonction de la température. Une des limites de ces simulations vient cependant du
fait que les calculs issus de ThermoCalc® ne prévoient que les phases présentes a I'équilibre
thermodynamique. En effet, méme apres revenu, a la fin du traitement thermique, les phases
déterminées expérimentalement ne sont pas toujours celles correspondant a I’équilibre

thermodynamique qui n’est pas encore atteint.

De nombreuses bases de données sont disponibles en fonction du matériau étudié et des
phases qui le constituent. La base de données TCFE3 a été utilisée pour cette étude. Les bases de
données TCFE sont bien adaptées pour 'analyse de la thermodynamique des aciers avec des

compositions d’alliages limites correspondantes aux aciers (voir Tableau 2.6).

Elément Max Elément Max Elément Max Elément Max
Al 5,0 Cu 1,0 Nb 5,0 Si 5,0
B Traces Mg Traces Ni 20,0 Ti 2,0
C 5,0 Mn 20,0 0 Traces \Y 5,0
Co 15,0 Mo 10,0 P Traces w 15,0
Cr 30,0 N 1,0 S Traces Fe >50

Tableau 2.6 - Concentrations massiques maximales en éléments d’alliages recommandées pour l'utilisation
de la base de donnée TCFE3[113]
Pour les calculs thermodynamiques concernant la mise en solution, aucune contrainte n’est
imposée, c’est-a-dire que toutes les phases (austénite, ferrite et carbures MyCy) sont susceptibles
de se former. En revanche, pour les calculs concernant le revenu, seules les phases déterminées

expérimentalement au revenu sont conservées: martensite, austénite, carbures MC et
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cémentite. Ainsi, les calculs ne sont pas affectés par des phases qui seraient présentes a

’équilibre mais qui ne se forment pas pour les temps de revenu investigués.

IV Mesure des propriétés mécaniques
Les essais mécaniques réalisés sont des essais de microdureté, traction et résilience.
IV.1 Microdureté

Les essais de microdureté consistent a faire pénétrer un indenteur de forme pyramidale,
pour la dureté Vickers, dans I'échantillon sous une certaine force pendant un temps donné. La

dureté Vickers (HV) est donnée par la relation suivante[114] :
F
HV = 1,8544 X 0,102 (2-20)

Avec F la force appliquée et d la diagonale de 'empreinte pyramidale.

La microdureté de chaque échantillon a été moyennée sur 40 mesures, afin d’avoir une
statistique suffisante. Les essais ont été réalisés en utilisant une charge de 300g et la grandeur

mesurée est notée HV.
Un microdurometre Buehler Micromet 5104 a été utilisé pour les mesures.
IV.2 Traction

Les essais de traction ont été réalisés suivant 'ASTM E8-M par I'entreprise SolsiTec sur des

éprouvettes cylindriques. Deux géométries ont été utilisées :

- Longueur utile 56mm et diametre 11,25mm,

- Longueur utile 40mm et diameétre 7,98mm.

L’essai est réalisé a température ambiante avec un pilotage de la déformation totale avec
une vitesse de déformation de 0,005min! jusqu'a 1,3% de déformation, puis de 0,05min-?

jusqu’a rupture. Pour chaque condition testée, trois essais sont réalisés.

Ces essais permettent de déterminer les grandeurs suivantes (voir Figure 2.28):

- La résistance maximale a la traction, Rm, et la limite d’élasticité a 0,2% de déformation

plastique, Rp0,2%;

69



Chapitre 2 : Programme expérimental

- Le module d'Young apparent, mesuré par la pente des courbes de traction entre des
contraintes de 100MPa et 1350MPa. Le module d’Young « conventionnel » est calculé a

I'aide de la formule suivante :

Rp0,2%
E=—"" (2-21)
Eel(RpO,Z%)

- Ladéformation a Rm, correspondant a la déformation au maximum de contrainte.

Rm
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Figure 2.28 - Détermination des grandeurs caractéristiques d’un essai de traction a partir de la courbe
expérimentale

IV.3 Résilience

Les essais sur mouton Charpy ont été réalisés dans le but de comparer les énergies de
rupture par choc du matériau. La quantité de matiere nécessaire pour des essais de ténacité a
conduit a la réalisation d’essais de résilience en fonction des traitements thermiques pour cette

étude.

L’essai de résilience est assimilable a un essai de flexion trois points dynamique. Le pendule,
de masse connue, est laché d'une hauteur h0. L’énergie nécessaire a la rupture de I'éprouvette
est obtenue en mesurant la hauteur h a laquelle le pendule remonte apres la rupture de
’échantillon (voir Figure 2.29). La résilience du matériau est ensuite déterminée en rapportant
I'énergie absorbée par la déformation et la rupture de I'éprouvette au cours de I'essai, sur la

surface rompue. Trois éprouvettes sont testées par condition.
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Figure 2.29 - Principe et géométrie de I'essai de résilience[115]
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Les éprouvettes utilisées sont des éprouvettes normalisées de type A (voir Figure 2.30)

décrite dans 'ASTM E23.

Figure 2.30 - Géométrie de I'éprouvette Charpy A pour des essais Charpy V
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Les essais ont été réalisés a température ambiante avec un pendule de 300 J, de la marque

Amsler. Une partie des essais a été réalisée avec un marteau instrumenté. Ces essais permettent

de déterminer les énergies élastiques, plastiques, de rupture et totales (voir Figure 2.31).
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Figure 2.31 - Courbe d'un essai Charpy instrumenté et la détermination des différentes énergies
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Chapitre 2 : Programme expérimental

V Programme expérimental

Pour répondre aux objectifs de I'étude, des traitements thermiques sur mesure sont

réalisés, couplés a une analyse microstructurale et des essais de propriétés mécaniques.

La caractérisation de la microstructure se fait en fin de traitement thermique, apres revenu.
Dans le cas contraire, cela sera précisé dans le texte. Les parametres modifiés pour étudier
I'influence du traitement thermique sur la microstructure sont représentés sur la Figure 2.32 et

les objectifs et essais associés sont décrits dans le Tableau 2.7.
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1000 L
800 L
$)
- = 15min a 500h
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©
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= 20°C 4-196°C
-200 T T T T T T T T T T T T T T
0 2 4 6 8 10 12 14
Temps (h)

Figure 2.32 - Modifications des parametres du traitement thermique standard pour étudier 'impact sur la
microstructure

Les parametres de la mise en solution sont modifiés pour étudier les effets sur la fraction et
le type de carbure non dissous ainsi que sur la taille de grains (voir Tableau 2.7). Les
caractérisations microstructurales se font donc jusqu’a 'échelle du nanometre. Le temps et la
température d’intertraitement entre la trempe et le traitement par le froid sont modifiés pour
caractériser la transformation martensitique et une éventuelle stabilisation de I'austénite (voir
Tableau 2.7). Les techniques de mesure de I'austénite sont donc tres importantes a ce stade du
traitement thermique. Enfin, plusieurs temps et température de revenu sont réalisés pour
décrire la séquence de précipitation au revenu (voir Tableau 2.7). Celle-ci est caractérisée avec

précision par des grands instruments étant donnée la taille nanométrique des précipités.
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au cours du traitement thermique dans l'optique d’applications aéronautiques

B Gamme Nombre de
Etapes Essais associés Objectifs
étudiée traitements
MEB ; DRX; DRX Caractériser |’état initial
Recuit (livré) / 1
synchrotron de la microstructure
Dilatométrie ; ATD ; Etudier I'influence sur
Austénitisation 870°C-1100°C 5 Dissolution ; Taille de les carbures non dissous
grains ; MEB et la taille de grain
Arrét trempe/traitement  5min-14jours Etudier la stabilisation
6et5 Sigmametre ; MEB ; DRX
par le froid et 20°C-100°C de l'austénite
1h-8h Décrire la
Dilatométrie ; ATD ;
Traitement par le froid et 6etb transformation
Sigmametre ; MEB ; DNPA
20°C- -196°C martensitique
Dilatométrie ; |
Etudier la séquence de
Sigmametre ; MEB ; MET ;
15min-500h et précipitation au revenu
11et15 DRX; DRX synchrotron ;

Revenu

50°C-650°C

et la précipitation finale
DRX synchrotron in-situ ;

SAT ; DNPA

obtenue

Tableau 2.7 - Plan d’essais de I'étude des évolutions microstructurales au cours du traitement thermique de
la nuance M54®

Les essais de caractérisation mécanique se font également apres revenu selon différents

traitements thermiques schématisés sur la Figure 2.33 et présentés dans le Tableau 2.8.

Température (°C)
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Figure 2.33 - Modifications des parameétres du traitement thermique standard pour étudier I'impact sur les
propriétés mécaniques
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Chapitre 2 : Programme expérimental

Ces essais permettent de caractériser la nuance M54® et seront reliés aux résultats de

caractérisation microstructurale.

; Gamme Nombre de

Etapes Essais associés Objectifs
étudiée traitements

Palier 20°C-600°C 2 Traction Etudier l'influence des
5°C/min- carbures non dissous et

Vitesse de chauffage 30°C/min 2 Traction de la taille de grain sur
les propriétés en
Austénitisation 1020°C-1100°C 4 Traction

traction

Arrét trempe/traitement

5min-14jours

S5et3 Traction ; Résilience C tériser I'infl

par le froid et 20°C-50°C aractetiser Hinfluence
du taux d’austénite sur

1h-8h et 20°C- - Traction ; Résilience ; les propriétés en

Traitement par le froid 6et6
196°C Fatigue traction et résilience
Identifier les étapes de
50°C-650°C et Microdureté ; Traction ; précipitation au revenu
Revenu 19et 11
15min-500h Résilience et la stabilité des

propriétés mécaniques

Tableau 2.8 - Plan d’essais des propriétés mécaniques suivant différents traitements thermiques dans la

nuance M54®

Les plans d’essais détaillés pour chaque partie du traitement thermique sont présentés en

Annexe.

VI Synthese

La caractérisation de la microstructure de la nuance M54® est réalisée par le couplage de

techniques classiques et de grands instruments. Toutes les techniques décrites permettent de

couvrir I'ensemble des investigations nécessaires, de 'échelle macroscopique a la répartition des

atomes au cceur de l'acier (voir Figure 2.34).
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Figure 2.34 - Echelle d’investigation des différentes techniques expérimentales mises en place

Afin de quantifier finement le taux d’austénite, des mesures d’aimantation a saturation sont
également effectuées. En effet, les mesures par DRX ne donnent pas des résultats suffisamment

précis et fiables pour le dosage de I'austénite dans les aciers de cette famille.

Les propriétés mécaniques de I'acier M54® sont caractérisées quasi systématiquement en

traction et complétées par des essais de résilience pour certains traitements thermiques.

Des traitements thermiques sur mesure ont donc été mis au point afin de contréler les
variations de microstructure introduites et mesurer les effets sur les caractéristiques
mécaniques. L’objectif final est de controler les parameétres microstructuraux a différentes
échelles et l'impact de leur variation sur les propriétés mécaniques afin de proposer des
préconisations complémentaires de traitement thermique améliorant la stabilité des propriétés

mécaniques (voir Figure 2.35).
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o Traitements thermiques
sur mesure
=
= =
Ec
E Q
= E ° Variations controlées de la
tﬂ 5 microstructure
ot
t B
B )}

o Caractérisation dela e : Caractérisation des '
microstructure i propriétés mécaniques |

Description des phénoménes

° métallurgiques et des relations

microstructure/propriétés
mécaniques
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e Préconisations supplémentaires
de traitement thermique

Figure 2.35 - Schéma de I'étude de la nuance M54®
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Chapitre 3 Influence des conditions de traitement thermique

sur la précipitation de carbures

La séquence de précipitation des carbures nanométriques, en partie a l'origine du
compromis de propriétés, est décrite dans un premier temps. Les particules durcissantes seront
ensuite étudiées plus en détails, apres un cycle complet de traitement thermique, et comparées a
celles présentes dans les nuances de la méme famille. Enfin, I'influence des conditions de la mise
en solution et du traitement par le froid sur les carbures de la nuance M54® est présentée.
L’objectif de ce chapitre est de décrire l'influence du cycle de traitement thermique sur la

précipitation de carbures afin de contréler et de maitriser les propriétés qui en découlent.
I Identification de la séquence de précipitation au revenu

Le revenu est décomposé en plusieurs étapes qui sont bien identifiées dans la littérature
pour d’autres nuances d’aciers martensitiques. Afin d’accéder aux mécanismes mis en jeu pour
former la précipitation responsable des propriétés mécaniques souhaitées et ainsi mieux la
controler, cette séquence de précipitation nécessite d’étre investiguée en détails pour la nuance
M54®, notamment en raison de la présence de plusieurs éléments carburigénes dans la
composition chimique. En effet, en fonction des éléments d’alliages, les températures des étapes
de précipitation au revenu peuvent étre modifiées de fagon trés significative ou des étapes
peuvent étre supprimées. Delagnes et al.[20] ont ainsi mis en évidence que l'addition
d’aluminium dans un acier 0,2%C-2,5%Cr-1,4%Mo-11%Ni décale la précipitation des carbures
de fer, voire la supprime, au profit d'une double précipitation M,C-NiFeAl. Cette modification de

la précipitation améliore la ténacité car la cémentite fragilisante n’est plus présente.
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Chapitre 3 : Influence des conditions de traitement thermique sur la précipitation de carbures

Plusieurs techniques sont couplées pour mettre en évidence les changements de phases, et

la nature de ces changements, au cours du revenu (voir Tableau 3.1).

DRX
Analyses Dilatométrie MEB Dureté Résilience
synchrotron
Brut de trempe, 50, 100,
Brut de
Brut de 150, 200, 250, 300, 350,
Trevenu (°C) trempe,
In-situ In-situ trempe, 150, 400, 450, 480, 490, 500,
pendant 1h 150, 350,
350,550,650 510,516,520, 530, 550,
516, 600
600, 650

Tableau 3.1 - Analyses mises en place pour caractériser la précipitation au cours du revenu de la nuance
M54®
Le premier outil utilisé est la dilatométrie. Les carbures, la martensite et I'austénite, qui
constituent les différentes phases d’'un acier UHR, ont tous des volumes atomiques différents. La
formation d’'une de ces phases engendrera donc une contraction ou une dilatation. Quatre zones
sont ainsi identifiables par dilatométrie sur la Figure 3.1 lors d’'un revenu a 5°C/min d’un
échantillon ayant subi une mise en solution a 1060°C/1h, une trempe a I'huile et un traitement

par le froid a -75°C/2h.
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Figure 3.1 - Dérivée en fonction de la température du signal de dilatométrie au revenu a 5°C/min d’'un
échantillon de la nuance M54® trempé standard
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Afin d’attribuer les contractions et dilatations observées en dilatométrie a la formation ou
dissolution d’'une phase, les volumes atomiques des différentes phases sont calculés a I'aide de
I’équation suivante :

Vmaille

Var = -
= xA (3-1)

Avec M le nombre de motifs par maille et A le nombre d’atomes dans I’espéce considérée.

Les parametres de maille, nécessaires au calcul du volume de la maille, sont mesurés par
DRX conventionnelle pour la martensite, la ferrite et 'austénite et par DRX synchrotron pour les
carbures. Les parameétres de maille des carbures M;C sont mesurés sur un échantillon normalisé

et recuit et ceux des carbures FesC sur un échantillon revenu.

Carbures

. . de Cémentite , .
Phase Martensite Ferrite .rs Mo:C Austénite
transition (Fes3(C)

(e-Fe2,4(C)
Volume atomique théorique (A3) 11,812 11,71b 10,71¢ 9,64¢ 12,404 11,29b
Volume atomique expérimental (A3) 11,89 11,84 / 9,56 11,94 11,49

. . . 1 10,8.10-6 12,4.10-6 8,6.10-6 7,8.106 18,4.10°

Coefficient de dilatation (C™) [116] [117] / [118] [119] [116]

Tableau 3.2 - Volumes atomiques théoriques et expérimentaux et coefficients de dilatation des différentes
phases présentes dans la nuance M54®
Les variations de dureté et de résilience présentent également plusieurs zones en fonction
de la température de revenu (voir Figure 3.2). L'influence des différentes phases sur les
propriétés mécaniques a déja été traitée sur certaines nuances proches et peut ainsi corroborer

les analyses en dilatométrie.

1a=2,861-0,015 x %C et c=2,861"+0,115 x %C[160]

: Parametres de maille tirés de [160]

: Parametres de maille tirés du Smithells Metals Reference Book, Eight edition

: Parametres de maille tirés de la fiche JCPDS n°00-035-0787 pour un carbure Mo,C hexagonal

iz} o o®

[=H
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Chapitre 3 : Influence des conditions de traitement thermique sur la précipitation de carbures

Température de revenu (°C)

(a)

Température de revenu (°C)

Figure 3.2 - Evolutions du niveau de dureté (a) et de la résilience (b) de la nuance M54® en fonction de la
température de revenu

A partir des différentes analyses, les étapes du revenu de la nuance M54® sont décrites ci-

dessous :

Etape 1, entre 50°C et 200°C :

La contraction observée en dilatométrie dans cette zone (voir Figure 3.1) peut étre
attribuée a la formation des carbures de transition €-Fe;4C puisque leur volume atomique est
inférieur a celui de la martensite (voir Tableau 3.2), qui est la phase trés majoritaire initiale
(apres trempe et traitement par le froid). La précipitation de ces carbures entraine tout ou partie
de la perte de quadraticité de la martensite car le niveau de sursaturation en carbone est
diminué. Les contraintes résiduelles dans 'acier sont donc également réduites comparativement
a I'état brut de trempe et la résilience augmente (voir Figure 3.2). En revanche, la dureté ne
chute pas car la précipitation de carbures de transition, ou la formation de clusters de carbone,
peuvent contrebalancer I'effet d'un adoucissement lié a la baisse de la sursaturation en carbone
de la martensite. De plus, 'essai de dureté qui provoque des déformations irréversibles
importantes n’est pas idéal pour identifier un phénomeéne de restauration de la martensite

(réduction modérée de la densité de dislocation initialement trés élevée).

Les carbures de transition ne sont pas visibles au MEB ou en DRX et la microstructure
évolue assez peu par rapport a I'état trempé aux échelles d’observation conventionnelles (voir
Figure 3.3). En effet, la microstructure est constituée de lattes de martensite sans aucun

carbures visibles dans les deux échantillons.
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Figure 3.3 - Microstructure MEB d’un échantillon brut de trempe (a)(b) et revenu a 150°C/1h (c)(d)

Etape 2, entre 200°C et 400°C :

La contraction observée en dilatométrie (voir Figure 3.1) pourrait étre due a la précipitation
de la cémentite car son volume atomique est inférieur a ceux de la martensite et des carbures de

transition (voir Tableau 3.2).

Le diffractogramme de rayons X synchrotron in-situ confirme la formation de la cémentite
(voir Figure 3.4) dans cette plage de température avec la présence de pics de diffraction

caractéristiques des carbures de fer.
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100
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Figure 3.4 - Comparaison de la fiche JCPDS de la cémentite avec les diffractogrammes obtenus en DRX
synchrotron in-situ au cours du chauffage d’'un échantillon brut de trempe standard de la nuance M54®

Par ailleurs, des carbures allongés, typiques de la cémentite, sont visibles au MEB aprés un

revenu de 1h a 350°C (voir Figure 3.5).

(b)
Figure 3.5 - Microstructure MEB d’un échantillon revenu a 350°C/1h montrant la présence de cémentite
(fleches blanches sur la figure (b))

La baisse de dureté, d’environ 60HV, et de résilience, d’environ 40J/cm?, est en accord avec

la précipitation de la cémentite dans cette zone[28,71] (voir Figure 3.2). En effet, la cémentite
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présente une croissance et coalescence rapides avec une réduction de la densité de particules et

une restauration associée de la structure martensitique (réduction de la densité de dislocations).

La formation de cémentite au revenu des aciers au carbone[120-124] décrite dans la

littérature est donc également constatée dans la nuance M54@.

Etape 3, entre 450°C et 550°C :

A la fin de I’étape 2, I'acier est constitué en majorité de ferrite, due a la désursaturation en
carbone de la martensite lors de la formation des carbures de fer, et de cémentite en fraction
volumique réduite. Au fur et a mesure de la montée en température, les carbures alliés
précipitent au détriment de la cémentite[14]. Le volume atomique des carbures alliés MC est
bien supérieur a celui de la cémentite, et méme supérieur a celui de la ferrite (voir Tableau 3.2).

La précipitation des carbures M,C entraine donc la dilatation observée a 550°C (voir Figure 3.1).

Le phénomene de dissolution de la cémentite/précipitation des carbures M,C est bien
détectable en DRX synchrotron in-situ (voir Figure 3.6). En effet, la hauteur des pics de
diffraction de la cémentite diminue en faveur des pics de diffraction des carbures alliés, qui se

forment lors du chauffage et maintien en température.

100 :
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Figure 3.6 - Comparaison de la fiche JCPDS de la cémentite et du diffractogramme calculé de carbures
(Moo,61Cro,22Wo,17)2C avec les diffractogrammes de rayons X synchrotron in-situ obtenus au cours du chauffage
d’un échantillon brut de trempe standard

83



Chapitre 3 : Influence des conditions de traitement thermique sur la précipitation de carbures

Les carbures alliés présentent une taille trop faible pour étre observés au MEB. En revanche,
la dissolution de la cémentite est visible avec une nette diminution du nombre de carbures

allongés aprés un revenu de 1h a 550°C (voir Figure 3.7). Ceux-ci ne disparaissent cependant pas

totalement (voir photo de droite Figure 3.7).

Figure 3.7 - Microstructure MEB d’un échantillon revenu a 550°C/1h montrant la présence de cémentite
résiduelle (fleches blanches sur la figure (b))

La dissolution de la cémentite au profit de la précipitation des carbures alliés M,C conduit a

la présence du pic de dureté[28] et a 'augmentation de la résilience[71] (voir Figure 3.2).

-

Etape 4, au-dessus de 550°C:

Une forte contraction caractérise cette zone en dilatométrie (voir Figure 3.1). La
précipitation d’austénite de réversion, identifiée par différents auteurs au revenu[120-124], est
donc probablement présente dans la nuance M54® lorsque la température de revenu dépasse
550°C. En effet, le volume atomique de l'austénite, inférieur a celui de la ferrite, entraine la
contraction de I'échantillon. Cette zone correspond également aux conditions de températures
qui entralnent une coalescence des carbures. Le niveau de dureté diminue alors nettement au-
dela de 550°C (voir Figure 3.2)[28]. En effet, la diminution de la densité de précipités facilite la
mobilité des dislocations. Les carbures deviennent observables au MEB lorsque la température

du revenu augmente (voir Figure 3.8).
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Figure 3.8 - Microstructure MEB d’un échantillon revenu a 650°C/1h montrant la présence de carbures de
grande taille

La baisse de résilience, observée a 600°C (voir Figure 3.2), peut aussi étre reliée a la
coalescence des carbures ou la formation de martensite fraiche fragile lors du refroidissement

aprés revenu[125].

Les étapes classiques du revenu dans les aciers alliés a précipitation de carbures se
retrouvent donc dans la nuance M54® et semblent similaires a celles déterminées pour la nuance
AF1410[28] a savoir : la précipitation de FesC, la dissolution de la cémentite et précipitation des

carbures alliés puis la coalescence des carbures alliés.

D’apres les résultats de dilatométrie, microdureté et résilience issus de la littérature, les
transformations de phases au cours du revenu sont également similaires a celles dans la nuance
AerMet® 100 (voir Figure 3.9, Figure 3.10 et Figure 3.11). L’évolution de la composition
chimique par rapport a la nuance AerMet® 100, notamment la diminution du taux de cobalt et
I'apport de tungstene et de vanadium, ne semble pas modifier la séquence de précipitation au
revenu. En revanche, les carbures alliés précipitent a une température plus élevée dans I'acier
M54® par rapport a 'acier AerMet® 100. Ce phénomene est davantage visible sur les courbes
dérivées du signal de dilatométrie que sur les mesures de dureté. Les données de dureté pour la
nuance AerMet® 100 ont été obtenues sans maintien en température une fois la consigne
atteinte[84], alors que celles pour la nuance M54® sont obtenues aprés 1h de maintien (ce qui
provoque probablement le décalage de la courbe vers les basses températures par rapport a la

nuance AerMet® 100).
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Figure 3.9 - Dérivées des courbes de dilatométrie au revenu a 20°C/min pour les nuances M54® et AerMet®
100[84]
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Figure 3.10 - Evolution du niveau de dureté en fonction de la température de revenu pour les nuances M54®
et AerMet® 100[84]

86



Contréle des propriétés mécaniques de 'acier Ferrium® M54® par la maitrise de sa microstructure
au cours du traitement thermique dans l'optique d’applications aéronautiques

T T T T T T T T T T T T T
- —u— M54 - 50
80 —a— AerMet 100
L 45
= I - 40
=2 60 9;5
3 A 2
15 35 3
z ' ;
4 L2 &
40 - 30
u
L 25
A m |
20 4, 20

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

Figure 3.11 - Evolution de la résilience en fonction de la température de revenu pour les nuances M54@ (1h
de maintien) et AerMet® 100[82] (5h de maintien)

Syntheése

L’un des objectifs de ce chapitre est de clarifier les mécanismes de formation des carbures
alliés au revenu. La séquence de précipitation identifiée dans la nuance M54® met en évidence
les mémes étapes de précipitation que dans les autres aciers de la méme famille : formation de la
cémentite puis sa dissolution dans la matrice au profit d’'une formation de carbures alliés. Les
carbures alliés sont responsables du pic de résistance vers 550°C et la fin de la dissolution de la
cémentite engendre le pic de résilience vers 550°C également. Les parametres physiques
(densité, nature chimique, fraction volumique, morphologie,...) liés aux carbures alliés sont
primordiaux pour les propriétés finales de I'acier car ils peuvent notamment modifier la nature
de l'interaction avec les dislocations[78,126,127]. En ce sens, une caractérisation fine des
carbures est pertinente, notamment pour éclaircir la différence des cinétiques de précipitation
entre les nuances. En revanche, la température de 550°C, pour laquelle la précipitation de
carbures alliés et le pic de propriétés sont constatés, est plus élevée que celle recommandée
pour le revenu de la nuance M54® (516°C). Cet écart est dii a la mesure dynamique (5°C/min)
réalisée en dilatométrie. Si I'échantillon est revenu a 516°C pendant 10h, la dilatation
caractéristique de la précipitation des carbures M,C est bien visible en dilatométrie, ce qui

confirme leur présence dans les conditions de ce revenu standard (voir Figure 3.12).
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Figure 3.12 -Courbe de dilatométrie du maintien a 516°C pendant 10h d’un échantillon revenu

II Caractérisation de la précipitation apreés revenu

La séquence de précipitation dans la nuance M54® est similaire a celle des aciers de la
méme famille. Toutefois, la présence de nouveaux éléments carburigenes, la diminution du taux
de cobalt et le temps de revenu deux fois plus long pour la nuance M54®, sont susceptibles
d’influencer la nature des carbures formés, leur taille et leur répartition dans la matrice. La
précipitation est donc étudiée en détail pour la nuance M54® apres un cycle complet standard de
traitement thermique afin de caractériser la composition chimique, la statistique de taille, la
fraction volumique et la structure cristalline qui sont des parameétres impactant les propriétés
mécaniques. Les résultats sont comparés avec ceux présents dans la littérature pour les nuances

AerMet® 100 et AF1410 (voir Tableau 3.3) apres des traitements thermiques standards.

Nuance C Cr Ni Co Mo w \% Mn Si La Ti B
Ferrium® M54® 0,3 1 10 7 2 1,3 0,1 / / X 0,015 X
AerMet® 100 0,23 31 11,1 134 1,2 / / / / 0,01 0,01 /
AF1410 0,15 2 10 14 1 / / 0,1 0,1 / 0,015 /

Tableau 3.3 - Composition nominale des aciers UHR a durcissement secondaire par précipitation de carbures
de type MzC
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Le plan d’essais pour caractériser la précipitation et son influence sur les propriétés

mécaniques aprés un cycle de traitement thermique est le suivant :

Analyses SAT DNPA MET MEB Traction Résilience
Temps de revenu 0,25-1-2-4-6- 5-6-7-10 a516°C et
10 10 1-10 0-1-10
a516°C (h) 8-10-24-48 10a511°Cet521°C

Tableau 3.4 - Plan d’essais de la caractérisation de la précipitation apres revenu et essais mécaniques
associés

I1.1 Composition chimique

La composition chimique des carbures aprés un revenu a 516°C/10h est déterminée
expérimentalement a partir de mesures en sonde atomique tomographique (SAT). De plus, un
calcul thermodynamique a I'équilibre est réalisé a I'aide du code ThermoCalc®. Ces résultats sont
comparés avec les compositions des carbures dans les aciers de la méme famille, obtenues par
SAT pour la nuance AF1410 et par EDX pour la nuance AerMet® 100. Les compositions
expérimentales et celles obtenues par calculs thermodynamiques sont relativement proches

pour les différents aciers (voir Tableau 3.5).

Nuance (Trevenu) AF1410 (510°C) AerMet® 100 (482°C) M54@ (516°C)
Composition

issue d’un calcul (CI‘Q,63M00,37)2C (CI‘o,71M00,29)2C (M00,45Cr0,36W0,155Fe0,027V0,008)2C
ThermoCalc®
Composition

L (CrossMoossFeo06)2C08[78]  (CrozsMog,125Feo,125)2C[74]  (Moo,5Cro,175Wo,1Feo,1Nio09V0,03)2C
expérimentale

Tableau 3.5 - Compositions chimique des carbures M:C calculées et mesurées pour les nuances AF1410,
AerMet® 100 et M54®
Pour la nuance M54®, la composition est obtenue a partir d’'un histogramme de proximité
(ou proxigramme) en SAT. Le profil de concentration est réalisé sur 'ensemble des iso-surfaces

de composition en Mo+C de 36% atomique. Ce critére est défini selon I’équation suivante :

(%MO + %C)carbure + (%MO + %C)matrice (3_2)
2

%(Mo + C) =

Cela signifie qu'une surface d’isoconcentration est considérée comme appartenant a une
particule lorsque la somme des concentrations en molybdéne et carbone est supérieure a la
moitié de la somme des concentrations au cceur de la particule en prenant pour référence la

concentration en élément dans la matrice.

Le profil de concentration est réalisé sur 98 interfaces (voir Figure 3.13).
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Figure 3.13 - Profil de concentration (proxigramme) des 98 iso-surfaces de concentration en

Les carbures dans la

(Moo,5Cro,17sWo,1Feo,1Nio09V0,03)2C. Ces carbures sont riches en molybdéne et complétés par du

chrome, du tungsténe et

dans les mesures expérimentales comparativement au résultat donné par le calcul
thermodynamique (voir Tableau 3.5). Les calculs thermodynamiques donnent une composition
chimique de carbures a I'équilibre, donc pour un temps de revenu infiniment long et en
conséquence, les carbures étudiés aprés un revenu standard sont probablement encore dans un
état éloigné de I'équilibre. Ce constat est appuyé par les travaux de Olson[78] dans la nuance
AF1410. Ces auteurs constatent en effet que les germes de carbures présentent une composition
riche en fer, puis la concentration en fer diminue au profit d’autres éléments carburigenes pour

des revenus de longue durée (cinétique lente qui conduit a la composition d’équilibre) (voir

Figure 3.14).
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Figure 3.14 - Composition des carbures M:C selon les fractions de site des atomes de carbone et des atomes
de métal en fonction du temps de revenu a 510°C pour la nuance AF1410 (tirée de [78])

Pour la nuance M54®, I'évolution de la composition des précipités au cours du revenu peut
étre estimée a I'aide des mesures de DNPA et du calcul du rapport A :
2
Apitag

(3-3)
Apﬁud

A=1+

Apnyct €t Apyqg sont les contrastes nucléaires et magnétiques (cf. p.65).
Le rapport A diminue au cours du revenu (voir Figure 3.15). Les éléments qui portent le
moment magnétique, comme le fer et le nickel, sont donc en concentration plus faible dans les

précipités quand le temps de revenu augmente, de maniére similaire a la nuance AF1410.
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Figure 3.15 - Evolution du rapport A obtenu par DNPA en fonction du temps de revenu a 516°C
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A 10h de revenu, les précipités contiennent donc encore du fer et du nickel qui pourraient

étre substitués par des éléments non magnétiques si le temps de revenu augmente.

Comparaison avec les nuances AerMet® 100 et AF1410 :

A l'inverse de la nuance M54®, les carbures dans les nuances AerMet® 100 et AF1410 sont
riches en chrome et complétés par du molybdene. Cette différence peut étre attribuée au taux de
chrome moins important que le taux de molybdéne dans la nuance M54®. Les éléments
carburigénes tungsténe et vanadium n’étant pas présents dans les aciers AerMet® 100 et
AF1410, ils ne sont pas retrouvés dans la composition chimique des carbures. En revanche,
comme dans la nuance M548, les carbures contiennent un taux élevé de fer et sont donc hors

équilibre thermodynamique apreés un revenu standard.

Synthése :

Les carbures dans la nuance M54® apres un revenu standard ont une composition de type
MC et sont tres riches en molybdéne avec du chrome, du tungsteéne, du fer, du nickel et du
vanadium. Le taux de fer important indique que les carbures ont une composition chimique

éloignée de celle de I'équilibre thermodynamique.

II.2 Taille

La taille des carbures est déterminée expérimentalement par deux techniques : la diffusion

de neutrons aux petits angles (DNPA) et le MET.

La forme des particules est assimilée a un ellipsoide pour le calcul de leur taille en DNPA.
Cette hypothése est déduite des observations au MET (voir Figure 3.16). Les précipités, apres un
revenu a 516°C/10h sont de taille environ 10,2nm x 1nm d’apres les mesures en DNPA. Cette
taille est comparable a celle obtenue par les analyses MET sur 130 carbures avec une taille

moyenne de 9,6nm x 1,2nm (voir Figure 3.16).
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Figure 3.16 - Clichés MET en champs clairs des carbures apres revenu 516°C/10h

La surface équivalente des carbures, déterminée en multipliant la longueur des précipités
par leur largeur en DNPA, croit au cours du revenu a 516°C mais reste toujours de taille
nanométrique, méme apres 24h de traitement (voir Figure 3.17). Une résistance a la croissance
rapide des carbures est donc constatée dans ces conditions de revenu. Passé 24h de revenu, la
taille des particules diminue. Une partie de la statistique pourrait en effet sortir de la fenétre de
mesure de la DNPA (croissance ou coalescence des carbures) et seules les particules les plus
petites sont donc mesurées. Cette baisse pourrait également étre due a une nouvelle

précipitation de carbures plus stables de petite taille.
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Figure 3.17 - Surface équivalente des précipités en fonction du temps de revenu a 516°C
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La résistance a la croissance-maturation des particules est principalement due a leur
composition chimique. En effet, la cinétique de précipitation des carbures M.C est contrélée par
I'élément M diffusant le plus lentement[26]. Dans la nuance M54®, la teneur importante en
tungsténe dans les carbures M-C ralentit leur cinétique de croissance car le tungstene diffuse

plus lentement que le molybdéne et le chrome (voir Tableau 3.6).

Elément Coefficient de diffusion dans Distance de diffusion a
la ferrite pure (m?/s) 516°C/10h (nm)
Mo 1,3exp(-314000/RT)[79] ~12
Cr 8,52.10-4exp(-250620/RT)[128] ~40
w 25.10-4exp(-298000/RT)[129] ~2

Tableau 3.6 - Diffusivité et distance de diffusion dans la ferrite des différents éléments qui composent les
M:z(, avec R la constante des gaz parfaits

A T'aide de la relation proposée par Lee[129] a partir des travaux de Lifshitz-Slyosov et
Wagner (LSW), la vitesse de coalescence K, exprimée en cm3/s, des carbures dans la nuance

M54@® peut étre calculée et comparée avec celle des aciers AF1410 et AerMet® 100 :

-1
a

_ ZO'SVB Xy
= R [Z(kM kre) = (ko = D (3-4

Avec ag I'énergie interfaciale entre la particule et la matrice prise comme 700erg/cm’[129],
Vﬂf le volume molaire des carbures M;C, R la constante des gaz parfaits, T la température, 4; le
facteur de forme des particules, kj, le coefficient de partage de I'élément carburigene M défini
par Xﬁ/X,?,;; k. le coefficient de partage du fer défini par X,’fe/X,?‘e ; B la phase M2C ; rla matrice
ferritique ; XL.B la fraction molaire de I'élément i dans les carbures M:C ; X/ la fraction molaire de

I'élément i dans la matrice ferritique et Dy la diffusivité de I'élément M dans la ferrite.

D’apres la composition expérimentale des précipités (voir Tableau 3.5), leur taille et les
compositions nominales des nuances, les carbures dans la nuance M54® ont une vitesse de
coalescence environ 2 a 5 fois plus faible que dans les nuances AerMet® 100 et AF1410 (voir

Tableau 3.7).

Nuance Ferrium® M54® AF1410 AerMet® 100

K (cm3/s) 2,36 x 10-26 1,33 x 1025 5,19 x 10-26

Tableau 3.7 - Vitesse de coalescence des carbures estimée pour différentes nuances a précipitation de
carbures M:C selon I'équation (3-4)
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La présence de vanadium dans les carbures influence également leur taille aprés revenu en
augmentant la force motrice de germination[45,130,131] (voir Figure 3.18). En effet, la taille

critique de particule peut étre décrite selon I'équation suivante :

2y
L% (3-5)
" T

Avec y I'énergie interfaciale et —AG la force motrice de germination de la précipitation.

Si la force motrice augmente, la taille critique de particule diminue, les germes de carbures

formés sont donc plus petits et les carbures apreés traitement thermique également[43].
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Figure 3.18 - Force motrice de précipitation des carbures MzC en fonction de la concentration en vanadium a
482°C dans un acier Fe-15Co-1.5Ni-Cr-0.5Mo-V-0.5C[130]

Comparaison avec les nuances AerMet® 100 et AF1410:

Dans les aciers AF1410 et AerMet® 100, les carbures ont des dimensions du méme ordre de
grandeur que dans la nuance M54® (voir Figure 3.19). Lee[79] décrit cependant des précipités
de 9,5nm x 3nm dans la nuance AerMet® 100, soit 3 fois plus larges que les carbures dans I'acier
M54@,

' (b)
Figure 3.19 - Clichés MET en champ clair des carbures dans les nuances AF1410[77] (a) et AerMet® 100[74]
(b)
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Synthése :

La nuance M54® présente des carbures de taille nanométrique, plus fins que dans les
nuances AF1410 et AerMet® 100. D’apres Montgomery[26], I'excellente ténacité des alliages est
principalement due a la finesse de la précipitation qui subsiste tout au long du revenu. La

prochaine partie est consacrée a la détermination de la fraction volumique des particules.

I.3 Fraction volumique

La détermination de la fraction volumique de précipités est d’abord présentée apres un
cycle de traitement thermique complet, puis son évolution au cours du revenu est discutée pour

les différents stades de la précipitation.
I1.3.a. Détermination de la fraction volumique

La fraction volumique expérimentale de particules aprés un traitement thermique standard
est comparée pour les différentes nuances (voir Tableau 3.8). La fraction volumique est obtenue
par DNPA pour tous les aciers présentés. La fraction volumique maximale de carbures est quant
a elle estimée a partir de la composition nominale des nuances et en faisant 'hypothése que la
totalité du carbone forme des carbures de type MzC, avec des paramétres de maille de carbures
calculés selon la composition chimique des carbures pour les nuances AF1410 et AerMet® 100 et

selon les parametres de maille aprés 500h de revenu pour la nuance M54®@.

Nuance AF1410 AerMet® 100 M54®
fyv expérimentale (%) 1,9[132] 3,9[17] 2,9
fy max (%) 1,8 2,6 4

Tableau 3.8 - Fractions volumiques de MzC expérimentales et calculées dans les nuances AF1410, AerMet®
100 et M54®
Afin de comparer les valeurs issues de la DNPA avec une autre technique, des calculs de
fraction volumique de précipités sont réalisés avec les données de sonde atomique, en isolant les
volumes de composition chimique correspondant aux carbures. Une concentration en éléments
chimiques doit donc étre définie afin de les isoler. Le critére d’'une concentration atomique de

Mo+C=36% a été adopté pour définir I'interface (voir équation (3-2)).

Si ce critére, basé sur les compositions chimiques, est modifié, la fraction volumique de
carbures varie trés sensiblement. Plusieurs calculs de fraction volumique sont donc réalisés en

diminuant la concentration atomique de l'interface Mo+C. Plus la concentration diminue, plus la
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fraction volumique de particules augmente car les isoconcentrations englobent de plus en plus

de particules (voir Figure 3.20).
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Figure 3.20 - Fraction volumique de carbures déterminée par SAT en fonction de la concentration en Mo+C
pour le calcul des isosurfaces

Une difficulté majeure est liée au fait qu'un critere de concentration unique basé sur des
considérations pertinentes est difficile a définir. De plus, une variation assez faible de ce critere
peut avoir une conséquence tres importante sur la fraction volumique estimée. Un profil de
concentration est donc réalisé au milieu de la pointe afin de mettre en évidence d’éventuelles
fluctuations de composition qui pourraient modifier la fraction volumique de carbures obtenue
par cette méthode. Le profil de concentration révéle effectivement de nombreuses fluctuations

de concentrations, notamment en Mo+C (voir Figure 3.21).
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Figure 3.21 - Profil de concentration par analyse d’un cylindre de 5nm de rayon par SAT au milieu de la
pointe

Ce résultat montre que le choix d’'une isoconcentration en Mo+C=36% atomique pour le
calcul de la fraction volumique de carbures par sonde atomique n’est pas tres judicieux car trés
peu de particules satisfont a ce critére (%C+Mo=36%). En effet, sur le profil de concentration
affiché, une seule particule satisfait cette condition (la premiere traversée située a gauche sur la
Figure 3.21), ce qui signifie que toutes les variations de composition chimique ne sont pas
comptabilisées dans la fraction volumique de particules. Tout autre variation (%Mo+C<36%)
n’est pas considérée comme étant le signe de la formation d’'une particule, mais comme étant
une fluctuation locale de la concentration chimique de la matrice. Autrement dit, afin de mieux
prendre en compte ces variations locales de concentration atomique, le critere doit étre modifié.
Une mesure de la fraction volumique par sonde atomique doit donc étre analysée avec

précaution et comparée si possible avec une valeur obtenue par une autre technique.
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Les différences de fractions volumiques entre les techniques peuvent s’expliquer par le
contraste utilisé pour détecter les particules. En effet, une particule peut étre définie selon

plusieurs contrastes par rapport a la matrice :

- Un contraste cristallin. La matrice est organisée selon une structure cristalline, cubique
centrée dans le cas présent, et les particules possedent une autre structure cristalline qui
les distingue de la matrice. Grace a ce contraste, les carbures peuvent étre détectés, par
diffraction électronique dans un microscope électronique en transmission.

- Un contraste chimique. La matrice a une composition chimique proche de la
composition nominale, les éléments ayant précipités en moins. Les particules ont une
composition chimique significativement différente, principalement constituée
d’éléments carburigénes par exemple. Cette différence de composition chimique permet
de détecter les particules par Sonde Atomique Tomographique.

- Un contraste magnétique. La matrice est magnétique, due a son taux de fer et sa
structure cristalline. En revanche, les carbures ne sont pas ferromagnétiques pour les
teneurs en fer, nickel et cobalt usuelles. La DNPA permet de détecter les particules grace

a la méthode des « trous magnétiques ».

Si l'interface entre les particules et la matrice présente un gradient de composition
chimique, le contraste chimique entre les deux phases sera faible et le résultat en SAT difficile a
exploiter, mais le contraste magnétique avec la matrice sera suffisant pour étre pris en compte
en DNPA. Cependant, la DNPA ne prend en compte les particules que dans une fenétre de taille
restreinte, jusqu’a une quinzaine de nanometres environ, ce qui élimine les carbures trop
volumineux. De plus, la mesure peut étre altérée en raison d’'une éventuelle présence d’austénite
si cette phase présente une taille dans la fenétre de mesure de la DNPA. Le couplage de plusieurs
techniques est donc indispensable afin de confirmer les différentes informations obtenues.
L’utilisation de divers contrastes peut aussi donner des informations sur la dispersion de

composition chimique par exemple.

En effet, 'analyse en sonde atomique met clairement en évidence la présence de zones de
fluctuation chimique avec une composition éloignée de la composition d’équilibre des carbures

et avec un taux de fer tres élevé.

La dispersion de la composition chimique des carbures pour la nuance M54® pourrait étre
due a I'hétérogénéité de la concentration en tungsténe. En effet, les carbures M,C contiennent du
tungsténe et cet élément controle les cinétiques de précipitation des carbures M,C (cf. p.94).
L’hétérogénéité de concentration en tungstene pourrait étre liée aux traitements

d’homogénéisation qui ne permettent pas d’obtenir une teneur en tungsténe constante entre le
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ceeur et le bord des dendrites d’aprés les résultats issus d'une simulation DICTRA (voir Figure
3.22). Dans la nuance AerMet® 100[133], les résultats de cette simulation sont proches des
résultats expérimentaux et peuvent donc étre considérés comme étant pertinents pour la
nuance M54®. En conséquence, les carbures M;C se formeront préférentiellement sur les zones

enrichies en tungstene.

M54 Homogenization @ 1271°C for SDAS = 200 pm
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Figure 3.22 - Différence de concentration entre le cceur et le bord d’'une dendrite pour les différents éléments
d’alliages de la nuance M54® en fonction du temps d’homogénéisation a 1271°Ce

Comparaison avec les nuances AerMet® 100 et AF1410:

La fraction volumique expérimentale de carbures dans les nuances AerMet® 100 et AF1410
est quasiment équivalente a celle dans la nuance M54®, malgré un taux de carbone plus faible
qui devrait engendrer une fraction de carbures plus faible si le carbone est considéré comme
I’élément limitant (voir Tableau 3.8). La fraction volumique de carbures est méme plus élevée

dans la nuance AerMet® 100. Plusieurs facteurs peuvent étre a I'origine de cette différence :

- Les données de DNPA peuvent étre soumises a des fluctuations dues a la présence
d’austénite de taille nanométrique ou de carbures de grande taille (hors de la fenétre de mesure

de la DNPA);

- Le taux de cobalt qui augmente la solubilité du carbone dans la matrice est plus bas dans la
nuance M54®. En conséquence, la précipitation de carbures au revenu est moins intense. La
fraction volumique finale est donc proche de celle dans la nuance AerMet® 100, malgré un taux

de carbone supérieur.

e: Courtesy from QuesTek
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- Les écarts de composition des carbures M;C dans les différentes nuances entrainent des

écarts de fraction volumique de second ordre.

Les évolutions de la précipitation au revenu peuvent également donner des repéres par
rapport au durcissement maximum. Les étapes au cours d’'un revenu a 516°C doivent donc étre

déterminées.
11.3.b. Evolution de la fraction volumique au revenu

La précipitation des carbures M;C, a partir d’'une solution solide sursaturée, peut étre

décrite en 3 étapes[26,132] :

1) La germination. D’'apres les auteurs[21,26,45], les germes de carbures MC dans les
alliages de la méme famille se forment sur les sites privilégiés des dislocations. La fraction

volumique et la densité de particules augmentent rapidement pendant cette phase[132].

2) La croissance. Les particules déja formées présentent une croissance liée a la
diffusion des éléments de la matrice environnante, sans compétition avec la croissance des
autres particules car la sursaturation en élément d’alliage est suffisante. La taille critique de
germe a partir de laquelle les particules croissent peut étre calculée a I'aide de la relation (3-5).
Montgomery[26] estime ainsi la taille critique de carbure M,C a un rayon de 10,8A dans la
nuance AF1410. La fraction de particules continue d’augmenter au cours de cette étape, mais
moins rapidement que dans I'étape 1) alors que la densité de particules se stabilise ou diminue

suivant les variations de taille par rapport a la fraction volumique.

3) La coalescence ou maturation d’Ostwald. Les particules issues des deux premiéres
étapes coalescent. Les particules les plus volumineuses continuent de croitre au détriment des
particules les plus fines qui se dissolvent pour minimiser le ratio de leur surface sur leur
volume[120] (voir Figure 3.23). La fraction volumique de particules se stabilise ou diminue et la

densité de particules diminue.
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Figure 3.23 - Représentation schématique de la maturation d’Ostwald d'une seconde phase dans une matrice.
Le rayon des particules augmente avec le temps (ti<tz<t3) sans changement de la fraction volumique de
particule (tiré de [134])

La transition entre les étapes de croissance et de coalescence doit étre estimée pour
repérer la gamme de durée de revenu pour laquelle la tenue mécanique reste

relativement stable.

L’évolution de la fraction volumique de particules en fonction du temps de revenu confirme
une bonne résistance au vieillissement due au tungsténe. En effet, la fraction volumique de
particules mesurée par DNPA augmente jusqu’'a 24h de revenu, puis diminue pour des durées
plus longues (voir Figure 3.24). La taille des particules augmente jusqu’a 24h de revenu et
diminue a 48h également (voir Figure 3.17). L’origine de cette diminution pourrait étre liée a la

coalescence des particules et en conséquence, au fait qu’elles sortent de la fenétre de mesure.
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Figure 3.24 - Evolution de la fraction volumique de particules obtenue par la méthode des « trous
magnétiques » en DNPA en fonction du temps de revenu a 516°C
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Toujours a partir des données de DNPA, la densité de particules (N,)[108] ainsi que la

distance moyenne entre particules (L,)[135] sont estimées grace aux relations suivantes :

3f,
N, = 3-6
P 47r(rpz+305)rp (3-6)

dr,
=P (3-7)

°° 1177

2T
Lp=Tp ﬁ (3-8)

Avec f, la fraction volumique de particules, 7, la taille des particules et dr;, les demi-largeurs

a mi-hauteur des distributions de taille.

La densité de particules augmente et la distance entre particules diminue jusqu’a 24h de
revenu. Ces données semblent indiquer que les précipités ne sont toujours pas dans un stade de
coalescence avant 24h de revenu (voir Figure 3.25). Des mesures de composition chimique de la
matrice en fonction du temps de revenu permettraient de mettre en évidence I'appauvrissement
de la matrice en élément d’alliage qui intervient lors de la croissance et s’arréte lors de la

coalescence afin d’estimer la transition entre les deux phénomeénes.
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Figure 3.25 - Evolution de la densité de particules (a) et de la distance entre particules (b) estimées a partir
des mesures de DNPA en fonction du temps de revenu a 516°C

Les cinétiques de précipitation lentes dans la nuance M54® se traduisent par une faible
variabilité des propriétés mécaniques au revenu. En effet, la résistance mécanique reste stable
entre des durées de revenu de 5h a 10h a 516°C et entre des températures de revenu de 511°C a
521°C pendant 10h (voir Figure 3.26). Par conséquent, le revenu semble plus facile a contréler
pour la nuance M54® que pour les nuances concurrentes. Il s’agit d'une particularité de cette

nuance car Sankaran[28] explique que la précipitation de carbures alliés dans les aciers UHR a
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durcissement secondaire ne conduit généralement a des propriétés optimales que dans une

gamme de temps et de température étroite.
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Figure 3.26 - Evolution du Rm et du Rp0,2% en fonction du temps de revenu a 516°C (a) et de la température
de revenu pendant 10h (b)

De plus, le temps de revenu long permet une dissolution quasi-totale de la cémentite. En
effet, la formation de cémentite aprés 15min de revenu est détectée par DRX avec la présence de
pics de diffraction, puis la hauteur des pics de la cémentite diminue fortement apres 10h de
revenu (voir Figure 3.27). Les observations MEB montrent également une baisse de la quantité
de carbures allongés et grossiers, typiques de la cémentite, entre 1h et 10h de revenu (voir

Figure 3.28).
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Figure 3.27 - Comparaison de la fiche JCDPS de la cémentite avec les diffractogrammes de rayons X
synchrotron en fonction du temps de revenu a 516°C

La cémentite se forme en début de revenu avant de céder son carbone pour la formation de
carbures alliés (cf. p.81). La dissolution de la cémentite et la formation des carbures alliés ne
sont pas instantanées (mécanisme de diffusion lent pour cette température modérée). La
résistance au vieillissement dans la nuance M54® permet donc de remettre en solution de
maniere plus compléete la cémentite tout en évitant la chute de résistance mécanique due a la
coalescence des carbures. Cette dissolution de la cémentite augmente la résilience de I'acier
quand le temps de revenu augmente (voir Figure 3.29), d’ou I'importance d’'un temps de revenu
long. En effet, de nombreuses études ont montré que la cémentite est grossiere et distribuée de
maniere hétérogene, ce qui réduit la ténacité des aciers a haute résistance[8,26,31,136],

particulierement si les carbures de fer sont localisés en position interlatte.
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Figure 3.28 - Microstructure MEB d’échantillons revenu a 516°C pendant 1h (a), (b) et 10h (c), (d) montrant la
présence de cémentite résiduelle (fleches blanches sur les figures (b) et (d))
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Figure 3.29 - Résilience en fonction du temps de revenu a 516°C dans la nuance M54®
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Comparaison avec les nuances AerMet® 100 et AF1410:

Dans le cas des nuances AF1410 et AerMet® 100, les carbures M,C sont composés
principalement de chrome et de molybdéne (voir Tableau 3.5). L’élément qui diffuse le plus
lentement et qui controle la vitesse de précipitation des carbures M;C est donc le
molybdéne[137] (voir Tableau 3.6). Comparativement a la nuance M54®, les cinétiques de
précipitation des carbures M;C sont donc décalées vers les temps courts (pour toute autre
condition équivalente). Ceci explique le décalage en température du pic de précipitation des
carbures alliés observé entre I'acier AerMet® 100 et I'acier M54® en dilatométrie. Les cinétiques
de précipitation plus rapides dans la nuance AF1410 engendrent une coalescence des carbures
plus précoce comparativement a la nuance M54®. Ce phénomene est mis en évidence par une
baisse de la densité de particules et une augmentation de la distance entre particules entre 2h et

5h de revenu dans l'acier AF1410, malgré une fraction volumique qui augmente (voir Figure
3.30).
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Figure 3.30 - Comparaison des évolutions de la fraction volumique de particules, de la distance entre
particules et de la densité de particules en fonction du temps de revenu dans les nuances M54® et AF1410
(données issues de [132] pour la nuance AF1410)
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La Figure 3.31 présente l'effet de la baisse de la densité de particules aprés 2h de revenu
dans la nuance AF1410 sur la résistance mécanique. La courbe est décalée vers les temps de
revenu long pour la nuance M54® (voir Figure 3.31). Cet effet est trés sensible car un rapport
d’un facteur environ 10 pour les temps de revenu est constaté entre les nuances AF1410 et

AerMet® 100 d’une part et la nuance M54® d’autre part.
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Figure 3.31 - Evolution du niveau de dureté en fonction du temps de revenu pour les nuances M54®, AerMet®
100[138] et AF1410[139]

Dans les nuances AF1410 et AerMet® 100, un temps de revenu long doit également étre
réalisé pour dissoudre la cémentite. Dix heures sont ainsi nécessaires dans l'acier AF1410 pour
obtenir une fraction de cémentite minimale (voir Figure 3.32). Or apres dix heures de revenu, le
niveau de dureté de la nuance AF1410 a chuté d’environ 20Hv (voir Figure 3.31) et,
contrairement a la nuance M54®, un compromis doit étre établi entre la dissolution de la
cémentite et la précipitation fine de carbures M;C. Pour faire le lien avec les caractéristiques

mécaniques, un véritable compromis entre ténacité et résistance doit étre établi.
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Figure 3.32 - Fractions volumiques de cémentite et de carbures MzC en fonction du temps de revenu dans la
nuance AF1410 austénitisée a 830°C et 1000°C[26]

Synthese :

La fraction volumique de carbures secondaires M,C dans la nuance M54® est de I'ordre de
3% d’apres la mesure en DNPA. La taille nanométrique des précipités associée a cette forte
fraction volumique contribue a une forte densité de particules et donc a une résistance
mécanique de la nuance trés élevée. La précipitation est constituée de particules avec une
composition chimique dispersée éloignée de la composition d’équilibre, ce qui peut entrainer
des écarts dans la mesure de la fraction volumique selon la technique utilisée. De plus, il est
démontré que les carbures résistent au vieillissement rapide a 516°C grace a leur teneur en
tungsténe qui ralentit les cinétiques de précipitation. La résistance a la coalescence des carbures
permet des temps de revenu plus longs que dans les nuances de la méme famille ce qui permet

de remettre en solution au maximum la cémentite sans diminuer la résistance mécanique.
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I1.4 Structure cristalline

Apres un revenu a 516°C pendant 10h, les particules ne sont pas détectées par DRX, que ce
soit avec une source conventionnelle ou synchrotron, et seules des traces de cémentite sont

visibles (voir Figure 3.33).
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Figure 3.33 - Diffractogrammes de rayons X avec source conventionnelle et synchrotron comparés aux fiches
JCPDS des carbures FesC et Mo2C

Deux hypothéses peuvent étre avancées pour expliquer la non détection des particules en

DRX:

- Les particules n’ont pas d’ordre cristallin a longue distance et se présentent sous forme
de clusters amorphes,

- Les particules sont trop fines et présentent un nombre de plans de diffraction insuffisant
pour que l'intensité diffractée sorte du bruit de fond. En effet, les largeurs a mi-hauteurs
et au pied de pic sont inversement proportionnelles a la taille du domaine cohérent dans

une direction considérée. Plus le nombre de mailles est faible et plus les pics seront

110



Contréle des propriétés mécaniques de 'acier Ferrium® M54® par la maitrise de sa microstructure
au cours du traitement thermique dans l'optique d’applications aéronautiques

larges avec une intensité faible, moins ils sortiront du bruit de fond. D’un point de vue
quantitatif (reliant I'intensité diffractée a la quantité de matiére diffractante), le lecteur

pourra se reporter a 'ouvrage de Gravereau[140].

Les observations au MET en haute résolution montrent des carbures qui possedent une
symétrie cristalline. En effet, les observations en champ sombre de ces précipités ne laissent
aucun doute quant a l'origine du spot de diffraction sélectionné (voir Figure 3.34). La non

détection des carbures en DRX ne semble donc pas liée au fait que les carbures ne soient pas

cristallins.

(b)

Figure 3.34 - Micrographie MET montrant la présence de carbures en champs clair (a) et sombre (b) pour la
nuance M54® revenue a 516°C/10h

En revanche, tous les carbures ne sont pas identifiables par diffraction électronique. Ceux-ci
présentent des plans cristallins d’aprés les clichés MET en haute résolution, mais leur
transformée de Fourier ne permet pas de caractériser leur symétrie, malgré les écarts dans la

position des spots comparativement a la matrice (voir Figure 3.35).

(b)

Figure 3.35 - Cliché MET haute résolution de carbures (a) et FFT associées (b)
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Par ailleurs, lorsque le temps ou la température de revenu augmente, les carbures sont

détectés par DRX (voir Figure 3.36).
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Figure 3.36 - Comparaison des diffractogrammes des carbures MozC (JCPDS) et
(Moo,53Cro,225Wo,165F€0,05V0,03)2C (calculé) avec les diffractogrammes de rayons X expérimentaux pour
différentes températures de revenu pendant 1h (a) et différents temps de revenu a 516°C (b)

Apreés 500h de revenu a 516°C, les carbures ont coalescé et sont de taille moyenne d’environ
180nm x 30nm. La largeur a mi-hauteur expérimentale peut alors étre comparée a celle calculée
a l'aide de la formule de Scherrer[140], reliant la taille des cristallites a la largeur a mi-hauteur
des pics de diffraction :

09x A

H=— 3-9
L X cos@ (3-9)

Avec H la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction, 4 la longueur d’onde du rayonnement X

utilisé, L la taille de cristallite et 8 1a moitié de 'angle de diffraction 26.

Ainsi, pour le revenu a 500h, la largeur a mi-hauteur expérimentale de 0,66° est du méme

ordre de grandeur que la largeur a mi-hauteur de 0,34° calculée par la relation de Scherrer.
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A partir de la taille des carbures de 10nm x 1nm mesurée expérimentalement aprés un
revenu de 10h a 516°C, la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction des carbures M>C est donc

estimée a 'aide de cette relation.

La fraction volumique étant supposée égale (étapes de germination et croissance
terminées) entre les deux revenus, la surface intégrée des pics en DRX, calculée en premiere
approximation en multipliant la largeur a mi-hauteur par l'intensité du pic, est supposée égale
également. A partir de la surface du pic aprés un revenu de 500h, et de la largeur a mi-hauteur
calculée par la relation de Scherrer, I'intensité du pic de diffraction des carbures MC apres 10h
de revenu a 516°C peut étre estimée selon la relation :

Isoon X H
Iiop = 00 __500n (3-10)

L’intensité du pic de diffraction des carbures apres 10h de revenu est donc seulement de
1100 coups environ, ce qui est bien trop faible pour sortir du bruit de fond et étre détecté (voir

Figure 3.37).
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Figure 3.37 - Pic de diffraction {101} des carbures MzC pour un échantillon revenu 500h a 516°C, I’étoile
représente l'intensité calculée du méme pic de diffraction pour un échantillon revenu 10h a 516°C

Comparaison avec les nuances AerMet® 100 et AF1410:

Les carbures dans les nuances AerMet® 100 et AF1410 n’ont pas été identifiés par DRX
(aucune référence bibliographique). Par MET, certains auteurs présentent des diagrammes de
diffraction électronique ainsi que les observations associées en champs sombres[132,141].

Cependant, Machmeier met également en évidence une structure cristalline des carbures mal
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définie dans les nuances AerMet® 100[74,83] et AF1410[77]. En effet, 'analyse en diffraction

électronique ne montre aucun spot lié a la présence de carbures.

Synthése :

La précipitation d’une fraction volumique de 3% de particules durcissantes n’est pas
détectée par DRX apres un revenu standard. Les carbures sont trop fins pour que l'intensité

diffractée sorte du bruit de fond et soit mesurable.

I1.5 Conclusion

Apres l'identification de la séquence de précipitation au revenu, les précipités ont été
caractérisés précisément a la fin d’'un cycle de traitement thermique complet. La présence de
tungsténe dans les carbures M»C, mesurée par SAT, stabilise la précipitation au revenu grace a sa
diffusion lente. La baisse de résistance mécanique lors d’un sur-revenu est ainsi moins rapide
que dans les autres alliages du méme type. La précipitation apres 10h de revenu a 516°C est
donc constituée d'une fraction volumique de 3% de carbures allongés M:C de taille
nanométrique a laquelle il faut ajouter un taux de cémentite faible. Par ailleurs, les étapes
précédant le revenu, bien qu’ayant d’autres objectifs, peuvent avoir une influence significative
sur cette précipitation. Les effets des conditions d’austénitisation et de traitement par le froid

sur la microstructure sont donc étudiés dans la partie suivante.

III Influence des parametres de la mise en solution et du traitement par le

froid sur la précipitation de carbures

Les influences des conditions d’austénitisation et de traitement par le froid sur la

précipitation des carbures au revenu sont étudiées successivement.
I11.1 Influence des conditions d’austénitisation

Des parameétres d’austénitisation trés spécifiques sont conseillés par QuesTek pour réaliser
le traitement thermique de la nuance M54®. En effet, un palier a 315°C est préconisé pour éviter
la formation de carbures indésirables difficiles a remettre en solution, ainsi qu'une vitesse de
chauffe la plus rapide possible pour éviter la coalescence de ces carbures[88]. Cependant, ces
préconisations sont difficiles a réaliser industriellement et leur intérét métallurgique reste
également a préciser. Ces différents parametres sont donc testés afin de déterminer leur

influence sur la précipitation et les propriétés mécaniques apres revenu.

Les résultats sont présentés dans le Tableau 3.9. En fonction de la température de palier, la

résistance mécanique et la limite d’élasticité apres revenu restent stables.
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Température de palier (°C) 20°C 315°C 600°C
Rm (MPa) 1989+2 1997+10 1991+4
Rp0,2% (MPa) 1737+8 1741+7 1734+6

Tableau 3.9 - Evolution du Rm et du Rp0,2% aprés revenu en fonction de la température de palier a la mise
en solution
De méme lorsque la vitesse de chauffage a l'austénitisation diminue par rapport aux

préconisations QuesTek, la résistance mécanique et la limite d’élasticité ne varient pas (voir
Tableau 3.10).

Vitesse de chauffage (°C/min) 7 30
Rm (MPa) 1996+7 1997+10
Rp0,2% (MPa) 174049 1741+7

Tableau 3.10 - Evolution du Rm et du Rp0,2% apres revenu en fonction de la vitesse de chauffage a la mise en
solution

En revanche, les modifications de la température d’austénitisation entrainent de légeéres

variations de la résistance mécanique et de la limite d’élasticité, notamment lors d’'une mise en

solution a 1020°C (voir Figure 3.38).
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Figure 3.38 - Evolutions du Rm et du Rp0,2% en fonction de la température de mise en solution
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Les parametres de la mise en solution affectent donc peu les propriétés en traction (voir
Tableau 3.11). En effet, seule la température de mise en solution a 1020°C diminue légérement la

résistance mécanique d’environ 15MPa et la ténacité aprés revenu d’environ 20MPaVm.

Parameétres Essais Influence sur la Influence sur la
traction ténacité
Palier Sans, 315°C*, 600°C Aucune /
Vitesse de chauffe 7°C/min, 30°C/min* Aucune /
Température de 1020°C, 1045°C, au ?:;:;?;?005115 rg ;E % A Baisse de la ténacité a
maintien 1060°C*, 1075°C, 1100°C 218 p,e7o 1020°C

1020°C

Tableau 3.11 - Influence des paramétres de 'austénitisation sur les propriétés en traction et ténacité apres
revenu (*=traitement thermique recommandé)

D’apres les observations des faciés de rupture, la baisse de ténacité peut étre associée a la
présence marquée de carbures non dissous (voir Figure 3.39). L’hypothese selon laquelle ces
carbures influencent le chemin de la fissure lors de la traction finale semble tres réaliste bien
que la littérature ne soit pas abondante a ce sujet. Ces carbures conservent également une partie

des éléments carburigénes nécessaires a la précipitation nanométrique au revenu, d’ou une

baisse de la résistance, toutefois tres limitée.

Figure 3.39 - Facies de rupture au MEB d’éprouvettes de traction (a) et de ténacité (b) austénitisées a 1020°C

f: Données QuesTek
g: Courtesy from QuesTek
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Le signal dérivé de I'analyse en dilatométrie confirme une mise en solution dans une gamme
de température comprise entre 980°C et 1020°C (voir Figure 3.40) et I'intérét d’'une mise en

solution a plus haute température.

00028 +—F———7F———F———T T 7T T T T T T I

0,00204 - o

0,00200 -

0,00196 -

d(AL/Lo)dT

0,00192 -

0,00188 -

0,00184 T 1 1 1 T 1 17 1T T 7 17 v 17 77T
860 880 900 920 940 960 980 1000 1020 1040 1060 1080
Température (°C)

Figure 3.40 - Signal dérivé en fonction de la température lors d’'un traitement de mise en solution de la
nuance M54® 3 7°C/min

Cette mise en solution pourrait correspondre au solvus des carbures de type M¢C d’apreés le

réultat issu d'un calcul ThermoCalc® (voir Figure 3.41).

T T T T T T T T T T T T T T T T
—— Avec 0,01% Ti
----8ansTi L

0,016

0,014—-
0,012—-
0,010—-
O,DOB—-

0,006

Fraction molaire de phase

0,004

0,002

0,000 +——
600 650

T T T T T T T T T T T T T T
700 750 800 850 900 950 1000 1050

Température (°C)

Figure 3.41 - Fraction molaire de phase en fonction de la température dans la nuance Ferrium® M54® avec
0,01% de titane et sans titane calculée avec la base TCFE3 de ThermoCalc®
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Toujours d’apres les résultats issus de la simulation ThermoCalc®, seuls des carbures de
type MC pourraient subsister au-dela de 1050°C. Des carbures non dissous riches en titane sont
justement observés apres une mise en solution a 1060°C (voir Figure 3.42). Ces carbures

possedent une taille moyenne d’environ 70nm.

Figure 3.42 - Carbures non dissous observés au MEB sur des échantillons bruts de trempe apreés une mise en
solution a 1060°C

Dans une seconde étape, ces carbures sont extraits par dissolution chimique de la matrice a
I'état trempé[142,143]. Le diffractogramme de rayons X de la poudre révéle des carbures MC
cubiques a faces centrées (voir Figure 3.43). Le décalage des pics par rapport a la référence
(différence significative du parametre de maille) montre que ces carbures ne contiennent pas

exclusivement du titane.
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Figure 3.43 - Diffractogramme de rayons X de la poudre extraite par dissolution sélective d’'un échantillon
trempé comparé avec la fiche JCPDS des carbures TiC

La composition expérimentale des carbures est calculée a I'aide du diffractogramme de
rayons X de la poudre de carbures extraits (voir Figure 3.44) et de la composition chimique
approximative mesurée par EDS. En effet, la composition chimique est ajustée pour que I'écart
entre le diffractogramme théorique (calculé par une loi de mélange entre les parametres de
mailles des différents carbures de structure cubique a faces centrées contenant du titane,
vanadium, molybdéne et tungsténe) et expérimental soit minimal a I'aide de la méthode des
moindres carrés et en utilisant comme composition de départ la composition chimique des

carbures mesurée par EDS.
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Figure 3.44 - Diffractogramme de rayons X de la poudre extraite par dissolution sélective d’'un échantillon
trempé comparé avec le diffractogramme de rayons X calculé des carbures MC d’apreés la composition
mesurée par EDS

La composition expérimentale des carbures MC obtenue est ainsi proche de celle donnée

par ThermoCalc®: (Tio44Vo,16M00,27Wo,13)C au lieu de (Tios5V0,24M00,16Wo,05)C pour celle calculée.

Ces carbures MC présents dans la nuance M54® sont trés efficaces pour contréler et limiter
la taille de grain puisque cette derniére n’évolue pas entre une mise en solution pendant une
heure a 900°C et 1100°C (voir Figure 3.45). La taille de grain est cependant assez dispersée dans

les deux cas avec une taille moyenne de 81+39um a 900°C et de 79+38um a 1100°C.

(b)

Figure 3.45 - Taille de grain austénitique aprés une mise en solution d'une heure a 900°C (a) et 1100°C (b)
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Dans le cas des aciers a outils, Bate[144] propose une relation reliant la fraction volumique
de précipités F, nécessaire a la tenue du grain austénitique, le rayon moyen de ces précipités r

et la taille de grain D :

4r

= 3-11
3E, (3-11)

D

D’apres cette relation, une fraction volumique de 0,06% de carbures MC est nécessaire pour

que la taille de grain reste stable a la mise en solution. En accord avec la composition chimique
des carbures MC déterminée expérimentalement, et en admettant que tout le titane forme des
carbures MC, un ajout de 0,013% massique de titane doit étre réalisé pour que les carbures de
type MC soient efficaces. Ce taux théorique est en accord avec le taux de titane de 0,01% mesuré

par spectrométrie a étincelle dans la nuance M54® (cf. p.41).

D’apres un calcul avec le logiciel ThermoCalc®, 'addition d'une trés faible quantité de titane
(0,01% massique) décale la température de solvus des carbures MC d’environ 100°C (voir
Figure 3.41), ce qui est bien cohérent avec le fait que des carbures MC riches en titane soient

retrouvés a I’état trempé.

La précipitation qui controéle la taille de grain est différente de celle qui précipite au revenu
et qui est donc responsable des tenues mécaniques requises pour I'application. Cette « double »
précipitation est nécessaire, car dans le cas ou les carbures qui tiennent le grain a
I'austénitisation et ceux qui permettent d’accéder a la résistance mécanique requise au revenu
consomment les mémes éléments d’alliages contenus dans la matrice, la précipitation sera
dispersée de maniére hétérogéne dans la matrice martensitique. En effet, la précipitation au
revenu aura lieu préférentiellement sur les carbures non completement dissous a la mise en
solution ou dans les zones enrichies en éléments d’alliages[145]. Cette répartition hétérogéne de

la précipitation est a éviter aussi bien pour la tenue mécanique que pour la ténacité.

L’idée d'une fine précipitation de carbures MC qui contréle la taille de grain a la mise en
solution a été émise par Olson[22] et Gore el al.[38] dans la nuance AF1410 (cf. p.13). Des
particules nanométriques de type (Ti,Mo)(C,N) contrélent la taille de grain austénitique dans cet
acier et permettent d’éviter sa croissance exagérée de facon a remettre en solution les carbures

de plus grandes tailles en fraction volumique importante et d’augmenter ainsi la ténacité[41].
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Synthése :

Les propriétés mécaniques apres revenu sont tres stables en fonction des parametres de la
mise en solution. La présence de précipités nanométriques MC riches en titane qui contrélent la
taille de grain améliore cette stabilité, a I'image des mécanismes décrits par Kantner[21]. Une
mise en solution totale des carbures de nature chimique différente que ceux précipitant au
revenu, de taille plus importante et en fraction volumique élevée peut ainsi permettre une

précipitation fine et dispersée au revenu, une fois le traitement par le froid réalisé.

II1.2 Influence du traitement par le froid

Le but du traitement par le froid est de réduire au maximum le taux d’austénite résiduelle
sans aucun effet direct attendu sur la précipitation au revenu. Cependant, plusieurs auteurs
observent une précipitation plus importante de carbures fins au revenu lorsque I'acier subit un

traitement cryogénique[146-151].

La transformation martensitique génére des distorsions de réseau importantes et une
densité de dislocations trés élevée est obtenue. Apres le traitement cryogénique, la proportion
d’austénite est tres réduite et donc quasiment l'ensemble du carbone se retrouve en
sursaturation dans la matrice martensitique. Le carbone est notamment piégé par les
dislocations issues de la trempe, ce qui entraine une formation d’amas sur ces sites privilégiés.
Ces amas forment des sites de germination préférentiels lors du revenu ultérieur[147]. En effet,
Li et al.[148] observent une densité de précipités entre 3 et 5 fois plus élevée apres un
traitement par le froid a -196°C que sans traitement par le froid dans un acier allié a forte teneur
en vanadium. Huang et al.[150] estiment également que la fraction volumique de carbures passe
de 5% a 11% volumique quand un acier a outils de type M2 subit un traitement cryogénique.
Pellizzari et Molinari[151] mettent en évidence la précipitation plus intense des carbures de fer
et des carbures secondaires par dilatométrie et ATD au revenu d'un acier a outils ayant subi un

traitement par le froid (voir Figure 3.46).
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Figure 3.46 - Comparaison des signaux de dilatométrie (a) et d’ATD (b) du revenu d’un acier a outils
X110CrMoV82 sans traitement cryogénique (ligne pleine) et avec traitement a -196°C (ligne pointillée)[151]

Pour un acier de composition plus proche de la nuance M54®, un phénoméne similaire est
observé dans 'acier AerMet® 100 par Gruber et al.[84]. Le pic de précipitation de la cémentite en
dilatométrie (2) est beaucoup plus intense pour I'échantillon avec traitement par le froid qu’en
son absence (voir Figure 3.47). Cette différence se retrouve ensuite sur la précipitation de
carbures alliés (3) qui est également plus intense pour I'échantillon avec traitement par le froid,
méme si '’écart est moins marqué que pour la cémentite. Les mesures de dureté en fonction de la

température de revenu sont également plus élevées pour I'échantillon avec traitement par le
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froid, jusqu’a la température de revenu correspondant a la précipitation des carbures alliés. Au-

dela, I'écart s’estompe.
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Figure 3.47 - Dérivée du signal de dilatométrie au revenu d’échantillons avec traitement par le froid a -73°C
(bleue) et sans traitement par le froid (rouge) chauffés a 20°C/min dans la nuance AerMet® 100[84]

Les auteurs attribuent les écarts entre I'échantillon avec traitement par le froid et sans
traitement par le froid a la quantité d’austénite résiduelle. En effet, dans 1’échantillon sans
traitement par le froid, le taux d’austénite résiduelle est plus important, celle-ci capte une partie
du carbone ce qui influence directement la précipitation de carbures au revenu qui devient
moins intense. Ce phénomeéne est bien visible sur la cémentite mais s’estompe a plus haute
température, lors de la formation des carbures alliés. Les auteurs n’expliquent pas cette
différence qui pourrait toutefois étre attribuée a la déstabilisation de l'austénite pour des
températures supérieures a 400°C. La précipitation de carbures aux températures élevées serait

alors comparable, dans une certaine mesure, indépendamment du traitement par le froid.

Les essais de I'influence du traitement par le froid sur la précipitation de carbures au revenu
dans la nuance M54® ne montrent pas les mémes évolutions. En effet, en fonction du traitement
par le froid appliqué, les signaux au revenu en ATD et en dilatométrie sont identiques (voir

Figure 3.48).
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Figure 3.48 - Influence du traitement par le froid sur les signaux au revenu en ATD (a) et dilatométrie (b),
chauffés a 5°C/min

De plus, la fraction volumique de carbures apres un traitement par le froid a -45°C ou -75°C,

etrevenu a 516°C pendant 10h, est similaire d’apres les mesures de DNPA (voir Tableau 3.12).

Température de traitement par le froid (°C) -45 -75

Fraction volumique de carbures (%) 3,1 2,9

Tableau 3.12 - Fraction volumique de carbures apres revenu mesurée par DNPA pour deux températures de
traitement par le froid (-45°C et -75°C)

Le taux de carbone plus bas dans la nuance M54® comparativement aux aciers a outils
pourrait certainement limiter I'effet du traitement par le froid sur les carbures. Le phénomene
observé pour la nuance AerMet® 100 reste a étudier de facon plus détaillée. Des mesures en
DNPA ou SAT pourraient étre réalisées pour obtenir une mesure comparative de la fraction

volumique de précipités avec et sans traitement par le froid.

Malgré une précipitation similaire en fonction du traitement par le froid dans la nuance
M54® (voir Tableau 3.12), les propriétés en traction apres revenu, et notamment la limite
d’élasticité, varient de facon tres significative en fonction de la température de traitement

cryogénique (voir Figure 3.49). Indépendamment d’'un parameétre microstructural lié a la

précipitation de carbures, le traitement par le froid semble donc influencer cette propriété.
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Figure 3.49 - Evolution de la limite d’élasticité en fonction de la température de traitement par le froid

II1.3 Conclusion

Pour résumer les apports majeurs de cette troisiéme partie, I'étude de l'influence des
parametres de traitement thermique avant revenu confirme la stabilité de la précipitation de
type M2C au revenu caractérisée précédemment. En effet, les conditions du traitement de mise
en solution (+15°C pour la température de mise en solution, avec ou sans palier, avec une large
gamme de vitesse de chauffe), n’influencent pas ou peu les propriétés mécaniques en traction. La
présence de carbures MC riches en titane permet de dissoudre efficacement la majorité des
carbures « grossiers » lors de I'austénitisation ce qui conduit a I'obtention d’une précipitation
fine et dispersée au revenu. Il est constaté également que le traitement par le froid aprés mise en
solution n’'impacte pas significativement la précipitation au revenu. Cependant, les variations
trés importantes de la limite d’élasticité indiquent que le traitement par le froid doit étre
maitrisé et que son impact sur la microstructure nécessite une investigation supplémentaire qui

fait I'objet du chapitre suivant.
IV Synthese

L’objectif de ce chapitre est de déterminer l'influence des conditions de traitement
thermique sur la précipitation de carbures afin de controler et de maitriser les propriétés qui en

découlent.

Les carbures alliés sont obtenus lors d'un revenu a 516°C apres des étapes de précipitation
et de remise en solution de la cémentite qui se succédent a des températures inférieures. La

composition chimique modifiée de la nuance M54®, par rapport aux nuances de la méme famille,

126



Contréle des propriétés mécaniques de 'acier Ferrium® M54® par la maitrise de sa microstructure
au cours du traitement thermique dans l'optique d’applications aéronautiques

n'a pas pour effet de modifier la séquence de précipitation au revenu. En revanche, la
température du pic de propriétés dans la nuance M54® est plus élevée. Ce phénomene peut étre
associé a la précipitation intensive de carbures alliés de taille nanométrique. L’intensité de la
précipitation est elle-méme liée a la dissolution quasi compléte de la cémentite au cours du

revenu.

La composition riche en tungsténe des carbures M»C, déterminée par sonde atomique, dans
la nuance M54® permet en effet de réduire le taux de cémentite. Ce mécanisme trouve son
origine dans la vitesse de précipitation limitée des carbures alliés en raison du faible coefficient
de diffusion du tungsténe. Des temps de revenu longs (10h) peuvent ainsi étre réalisés afin de
dissoudre quasi totalement la cémentite, sans que les carbures alliés présentent une coalescence
trop accentuée. Ainsi, méme apres 10h de revenu a 516°C, ceux-ci mesurent environ 10nm x
Inm avec une fraction volumique importante de I'ordre de 3%, ce qui permet de maintenir une
résistance a la traction et une limite d’élasticité élevées. La structure cristalline des carbures n’a
toutefois pas été déterminée avec précision apres ce revenu. En effet, que ce soit en diffraction
électronique ou en DRX conventionnelle et synchrotron, le signal diffracté est trop faible. Méme
si les carbures présentent un ordre cristallin (analyses MET), la morphologie tres allongée avec
une largeur tres faible (empilement de quelques plans atomiques) associée a une fraction
volumique limitée ne semblent donc pas favorables a une détection par DRX. La cinétique de
précipitation lente des carbures M,C au revenu a pour conséquence d'une part d’améliorer la
ténacité en raison de la dissolution quasi-totale de la cémentite et d’autre part de conserver une
résistance a la traction maximale pour une gamme de conditions de revenu trés large. Ces deux
aspects constituent les principaux avantages de l'acier M54® par rapport aux nuances de la

méme famille.

Les conditions de traitement thermique avant revenu ont également trés peu d’'impact sur la
précipitation finale. Les propriétés en traction aprés revenu semblent tres peu dépendantes de
la vitesse de chauffage et des températures de palier au cours de la montée en température lors
de l'austénitisation ainsi que de la température d’austénitisation dans une gamme relativement
large. La présence de carbures MC riches en titane a I'austénitisation, qui évitent la croissance
exagérée du grain austénitique tout en permettant une mise en solution efficace des carbures

majoritaires, contribue fortement a 'amélioration du compromis Rm/Kjc de la nuance M54®.

En revanche, les propriétés mécaniques varient en fonction du traitement par le froid
appliqué, sans que des différences de précipitation ne soient mises en évidence. Un autre

parameétre microstructural est donc a l'origine de ces variations de propriétés. L’évolution du
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taux d’austénite en fonction de la température de traitement par le froid (voir Figure 3.50) laisse

suggérer un lien entre les deux et sera étudié en détail dans le prochain chapitre.
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Figure 3.50 - Evolution de la fraction d’austénite aprés revenu en fonction de la température de traitement
par le froid
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Chapitre 4 Evolution du taux d’austénite au cours du
traitement thermique et son impact sur les propriétés

mécaniques

Les propriétés en traction ne présentent pas de variabilité en fonction des conditions de
revenu et de mise en solution dans la nuance M54® grace a la précipitation de carbures M;C
stables. Cependant, la limite d’élasticité varie de maniére significative lorsque le traitement par
le froid est modifié, sans évolution de la précipitation de carbures. Cette étape du traitement
thermique est utilisée pour diminuer le taux d’austénite résiduelle. L’évolution du taux
d’austénite au cours du traitement thermique sera donc présentée, puis son impact sur les
propriétés mécaniques sera ensuite décrit. Enfin, les conditions critiques de traitement
thermique engendrant une chute de la limite d’élasticité seront déterminées. L’objectif est de
préconiser un traitement thermique amélioré permettant d’éviter la variabilité de la limite

d’élasticité.
I Evolution du taux d’austénite au cours du traitement thermique

Deux types d’austénite peuvent étre présents dans les aciers: l'austénite résiduelle et
I'austénite de réversion. L'austénite de réversion précipite au revenu avec une composition riche
en éléments gammagenes et une morphologie contrélée. L’austénite de réversion est plus stable
que l'austénite résiduelle, qui a une composition proche de la matrice ferritique et dont la
morphologie n’est pas maitrisée. L'impact de ces deux types d’austénite sur les propriétés
mécaniques est donc différent. La formation d’austénite de réversion dans la nuance M54® est
donc analysée et comparée aux nuances de la méme famille. Plus en amont dans les étapes du
traitement thermique, les parametres du traitement par le froid sont étudiés afin de déterminer
ceux influengant le taux d’austénite résiduelle dans la nuance M54®. Notamment, le temps et la
température entre la trempe et le traitement par le froid sont examinés afin d’identifier si ces

parametres influencent la stabilité de I'austénite résiduelle.
1.1 Formation d’austénite de réversion

La précipitation d’austénite de réversion au revenu dans la nuance M54® est analysée a
partir des mesures d’aimantation spécifique a saturation, obtenues au sigmameétre. Les mesures
sont réalisées apres revenu suivant différents temps et températures. Jusqu'a 550°C pendant 1h
de revenu et jusqu’a 10h de revenu a 516°C, 'aimantation spécifique a saturation a tendance a

augmenter de facon modérée (voir Figure 4.1).
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Figure 4.1 - Evolution de I'aimantation spécifique a saturation en fonction de la température de revenu
pendant 1h de traitement (a) et du temps de revenu a 516°C (b)

Notamment, 'aimantation a saturation aprés 10h de revenu a 516°C est plus élevée de 2,3%

par rapport au brut de trempe (voir Tableau 4.1).

Brut de trempe Revenu 516°C/10h  Ecart (%)

Aimantation spécifique a
200,6 205,3 2,3

saturation (G.cm3.g1)

Tableau 4.1 - Evolution de 'aimantation spécifique a saturation au brut de trempe et aprés 10h de revenu a
516°C

Cette augmentation de I'aimantation a saturation est due a la précipitation des carbures qui
captent des éléments non magnétiques de la matrice, tels que le molybdene et le chrome, a
I'image des résultats décrits par Haidemenopoulos[44]. La matrice devient ainsi légerement plus
riche en fer et en nickel et 'aimantation augmente quand le taux d’éléments carburigénes dans
la matrice diminue (voir Figure 4.2). En effet, le moment magnétique moyen par atome peut étre
calculé selon I'équation suivante, décrite au Chapitre 2 :
du

Cor +—=
Ccr r ac

du du
—_ C —_
dCly, wt

_ du
f = Upe + Astpe—niCni + Dipe—coCeo + Cy +—— Cuo  (4-1)
acl, v tac

Mo
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Figure 4.2 - Evolution du moment magnétique moyen par atome calculé a I'aide de I'équation (4-1) en
fonction du pourcentage massique d’éléments dans la matrice

En revanche, la précipitation de carbures, qui agissent comme des « trous magnétiques »
dans la matrice, devrait conduire a une baisse de I'aimantation a saturation. Cependant, tous les
échantillons revenus présentent une aimantation a saturation plus élevée que les échantillons

bruts de trempe. Deux phénomeénes peuvent expliquer cette hausse :

1) La transformation de l'austénite: a) résiduelle par décomposition au cours du
revenu[19]; b) résiduelle et/ou de réversion lors du refroidissement apres
revenu[125] (peu probable pour la réversion qui est plus stable).

2) L’enrichissement relatif de la matrice en éléments magnétiques.

La courbe de dilatométrie lors du refroidissement apres un revenu de 10h a 516°C ne

montre aucune dilatation synonyme de formation de martensite fraiche (voir Figure 4.3).
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Figure 4.3 - Signal de dilatométrie au refroidissement a 5°C/min apreés un revenu 10h/516°C d’'un échantillon
standard

La hausse de I'aimantation a saturation entre I'état brut de trempe et I'état revenu n’est
donc pas due a la transformation de I'austénite en martensite fraiche lors du refroidissement.
L’éventuelle décomposition de I'austénite résiduelle au revenu ou l'enrichissement relatif de la
matrice en éléments magnétiques sont donc a l'origine de la hausse de l'aimantation a
saturation. Ces effets sont donc plus importants que la formation de « trous magnétiques ». De
plus, I'équation (4-1) est sans doute approximative car l'effet n’est pas linéaire d’apres les
mesures d’aimantation a saturation réalisées. En revanche, il semble établi que I'austénite de

réversion ne se forme pas au cours du revenu a 516°C pendant 10h de la nuance M54®.

Au-dela de 550°C et 10h de revenu a 516°C, 'aimantation a saturation diminue (voir Figure
4.1). La formation d’austénite de réversion, de nature paramagnétique[47], est la cause de cette
baisse d’aimantation, également décrite par Haidemenopoulos[44]. Cependant, méme apres
500h de revenu a 516°C, la baisse d’aimantation est relativement faible, ce qui traduit une tres
faible formation d’austénite de réversion. En revanche, a 650°C la chute est beaucoup plus nette,
ce qui traduit un taux d’austénite formé bien plus important, en accord avec les mesures de

dilatométrie (cf. p.84).

Un essai de double revenu est réalisé sur des échantillons traités par Safran Landing
Systems pour confirmer I'absence d’austénite de réversion (les traitements thermiques sont
décrits en fin de chapitre, au Tableau 4.11). Apres un premier revenu a 465°C pendant 124h,
censé provoquer la précipitation de carbures (équivalent a un revenu de 4h40min a 516°C

d’aprés I'équation d’Hollomon[152]), les échantillons ont subi un second revenu a 516°C
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pendant 10h. Le taux d’austénite n’évolue pas entre les deux revenus (voir Tableau 4.2) et

confirme que I'austénite de réversion ne se forme pas au revenu a 516°C pendant 10h.

Taux d’austénite apres revenu (%)

Revenu 465°C/124h 465°C/124h+516°C/10h
Traitement thermique #6 3,9 3,7
Traitement thermique #3 1,7 1,9

Tableau 4.2 - Evolution du taux d’austénite aprés un double revenu 465°C/124h-516°C/10h dans deux
échantillons avec des taux d’austénite différents (ces taux différents sont dus a des variations de traitement
par le froid)

Comparaison avec les nuances AerMet® 100 et AF1410:

Dans la nuance AF1410, de 'austénite de réversion se forme au revenu d’apreés les travaux
de Montgomery[26]. En effet, le taux d’austénite mesuré par DRX augmente a partir de 510°C

(voir Figure 4.4).
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Figure 4.4 - Evolution du taux d’austénite déterminé par DRX en fonction du temps de revenu a 510°C pour la
nuance AF1410 austénitisée a 830°C et 1000°C[26]

Gruber[85] et Ayer[74] révélent également la formation d’austénite au revenu dans la

nuance AerMet® 100. La formation débute aux alentours de 450°C d’apres la Figure 4.5.
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Figure 4.5 - Evolution de la fraction volumique d’austénite de réversion déterminée par DRX en fonction de la
température de revenu dans la nuance AerMet® 100[74]

Contrairement a la nuance M54®, de l'austénite de réversion se forme au revenu dans les
nuances AerMet® 100 et AF1410 a partir de 450°C et 510°C respectivement. La littérature fait
état de deux sites préférentiels de formation de I'austénite de réversion : proche des carbures
M,C due a un enrichissement local en nickel[17,82], ou a partir de I'austénite résiduelle déja
présente[85,87]. Cependant, le point de transformation A, a partir duquel 'austénite se forme
au chauffage, est beaucoup plus élevé pour la nuance M54® que pour les nuances AerMet® 100
et AF1410 (voir Tableau 4.3). En effet, le taux d’éléments gammagenes est plus bas dans la
nuance M54®, notamment en cobalt[16]. Si la précipitation de carbures au revenu modifie
localement la composition de l'acier et peut abaisser le point A¢, la différence de température
par rapport a celle du revenu standard reste trop élevée dans la nuance M54®, beaucoup plus
que dans les nuances AerMet® 100 et AF1410 (voir Tableau 4.3), pour que de l'austénite de

réversion puisse se former.

Nuance M54® AerMet® 100 AF1410

Aa (°C) 800[153] 574[154] 628[155]
Trevenu (°C) 516 482 510
AAc1-Trevenu (°C) 284 92 118

Tableau 4.3 - Comparaison des points de transformation Ac1 et des températures de revenu des différentes
nuances a précipitation de carbures secondaires
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Synthése :

Le revenu dans la nuance M54® ne permet pas la formation d’austénite de réversion en-
dessous de 550°C et n’influence donc pas le taux d’austénite global, contrairement aux nuances
AerMet® 100 et AF1410. Les taux d’austénite présentés par la suite sont donc des taux
d’austénite résiduelle mesurés apreés revenu. La présence de cette austénite est liée a une
transformation incomplete lors de la trempe et du traitement par le froid. Cette étape du

traitement thermique est étudiée dans les parties suivantes.

1.2 Transformation martensitique lors du traitement cryogénique

Le traitement cryogénique consiste a refroidir les éprouvettes apres la trempe a I'huile afin
de réduire le taux d’austénite résiduelle qui s’éléve a environ 9% apreés cette étape. Deux
paramétres peuvent étre modifiés : la température de traitement et le temps de traitement. Le
plan d’essais pour tester l'effet de ces variables sur la transformation martensitique est le

suivant (voir Tableau 4.4) :

Paramétres tcryogénique é '75°C (h) Tcryogénique pendant Zh (OC)

Essais 1;1,5;2:3:;4:8 sans; -45;-60;-75;-90;-196

Tableau 4.4 - Plan d’essais pour I'étude des effets du temps et de la température de traitement cryogénique
sur la transformation martensitique

L2.a. Influence du temps de traitement par le froid

Le taux d’austénite aprés revenu varie trés peu en fonction du temps de traitement par le

froid (voir Figure 4.6).
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Figure 4.6 - Evolution du taux d’austénite en fonction du temps de traitement par le froid a -75°C
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En effet, entre deux traitements cryogéniques, 'un de 1h et l'autre de 8h, le taux d’austénite
diminue seulement de 0,5% en valeur absolue. La transformation martensitique est peu
influencée par le temps de traitement par le froid pour la nuance M54® contrairement aux
observations de Villa et al.[156] dans un acier AISI 632 (0,09%C-15,5%Cr-7,1%Ni-0,8%Mn-
0,6%Si-2,1%Mo-0,4%Cu-1,2%Al). Des temps de traitement par le froid courts peuvent donc étre
réalisés sans modifier le taux d’austénite résiduelle. Cela correspond bien a la recommandation

donnée par QuesTek[88] avec une durée d’1h minimum.
L2.b. Influence de la température de traitement par le froid

La température de traitement par le froid a en revanche beaucoup plus d'impact que le

temps de traitement par le froid sur la transformation martensitique (voir Figure 4.7).
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Figure 4.7 - Evolution du taux d’austénite aprés revenu en fonction de la température de traitement par le
froid pendant 2h

En effet, a partir de -45°C, le taux d’austénite décroit de facon quasi exponentielle en
fonction de la température de traitement par le froid. La proportion de phase transformée est
décrite en fonction de la température de trempe par la relation de Koistinen et Marburger[157] :

p=1—exp[—0,011(M; — T)] (4-2)

Afin de vérifier si les points expérimentaux suivent la loi de Koistinen et Marburger, le point

de début de transformation martensitique M; doit étre déterminé.

136



(ALILO) (%)

Contréle des propriétés mécaniques de 'acier Ferrium® M54® par la maitrise de sa microstructure
au cours du traitement thermique dans l'optique d’applications aéronautiques

Le point M; est mesuré expérimentalement par dilatométrie. La méthode des tangentes sur
la courbe dérivée du signal de dilatométrie au refroidissement apres la mise en solution est

utilisée (voir Figure 4.8).
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Figure 4.8 - Courbe de dilatométrie d'une mise en solution non dérivée (a) et dérivée en fonction de la
température (b) pour la mesure du point de transformation Ms
Le point de transformation Ms peut également étre calculé selon 1'équation

phénoménologique proposée par Barbier[158] :

M(°C) = 545 — 601,2 x (1 — e(-0868x(%0))) _ 34 4(%Mn) — 13,7(%Si) — 9,2(%Cr)
—17,3(%Ni) — 15,4(%Mo) + 10,8(%V) + 4,7(%Co) — 1.4(%Al) (4-3)
—16,3(%Cu) — 361(%Nb) — 2,44(%Ti) — 3448(%B)

La valeur de M mesurée expérimentalement est comparable a celle donnée par QuesTek
(voir Tableau 4.5). Le calcul du M; par la formule de Barbier est par ailleurs moins éloigné du

résultat expérimental que la valeur obtenue par la formule d’Andrew.

Dilatométrie QuesTek Barbier

M; (°C) 243 240 225

Tableau 4.5 - Comparaison du point de début de transformation martensitique Ms obtenu
expérimentalement, avec les données QuesTek et d’apreés la relation de Barbier
Les taux de phase austénitique expérimentaux apres trempe pour la nuance M54® suivent la
méme tendance que les taux issus du calcul par I'équation de Koistinen et Marburger dans
laquelle le Mg déterminé a l'aide des essais de dilatométrie est introduit (voir Figure 4.9).
Cependant, le taux d’austénite dans l'échantillon sans traitement par le froid aprés revenu
diminue largement par rapport a I'état trempé sans traitement par le froid. Le taux d’austénite
est beaucoup plus important dans cet échantillon (9,2%) que dans les autres. L’austénite

pourrait étre moins stable due aux contraintes de compression exercées par la martensite
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réparties sur un plus grand volume[159], ce qui entrainerait sa décomposition au revenu et la

diminution du taux d’austénite apres revenu observée.
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Figure 4.9 - Evolution du taux d’austénite expérimental apreés trempe et traitement par le froid, apreés revenu
et selon I'équation de Koistinen et Marburger en fonction de la température de traitement par le froid

En revanche, avant ou aprés revenu, les courbes expérimentales présentent un décalage par

rapport a 'équation de Koistinen et Marburger d’environ -1% absolu. Le point M, déterminé par

la méthode des moindres carrés entre les taux d’austénite calculés par I'équation de Koistinen et

Marburger et les points expérimentaux, est de 255°C. Le point M expérimental est donc assez

proche de la valeur qui minimise 1'écart entre I'expérience et le résultat calculé par la loi de

Koistinen et Marburger.

Par ailleurs, d’aprés le diagramme TRC de la nuance M54® calculé par QuesTek a I'aide du
logiciel ThermoCalc®, le point de transformation M; est peu sensible a la vitesse de
refroidissement ; il n"augmente que lorsque le temps de refroidissement dépasse 2h45min (voir

Figure 4.10).

138



Contréle des propriétés mécaniques de 'acier Ferrium® M54® par la maitrise de sa microstructure
au cours du traitement thermique dans l'optique d’applications aéronautiques

600 \
5wl \\ ANANANAN
EOTNN LY
Eo N VY
5 200 % L 1 T 3 f/‘f_
100 - O S S
N oy }'f
Temps (s)

[ 2R 2 o

Figure 4.10 - Diagramme TRC calculé de la nuance M54®3

Comparaison avec la nuance AerMet® 100 :
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L’influence de la température de traitement par le froid est également étudiée dans la

nuance AerMet® 100. Le taux d’austénite décroit de maniere similaire a la nuance M54® quand la

température diminue (voir Figure 4.11).
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Figure 4.11 - Evolution du taux d’austénite en fonction de la température de traitement par le froid pour les
nuances M54® et AerMet® 100

8: Courtesy from QuesTek
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Synthése :

La transformation martensitique dans la nuance M54® est trés majoritairement dépendante
de la température de traitement par le froid avec une baisse du taux d’austénite quand la
température diminue. Le taux de phase transformée suit de maniere correcte la loi proposée par
Koistinen et Marburger avec toutefois un pourcentage d’austénite plus élevé d’environ 1% en
valeur absolue. Le point de transformation M; est donc important pour controler le taux
d’austénite, ce qui confirme la nécessité de maitriser ce parametre lors de la définition de
I'alliage[21]. En revanche, le temps de traitement par le froid a tres peu d'impact sur le taux
d’austénite résiduelle et peut étre assez court (1h). Cependant, le temps entre la trempe a I'huile
et le traitement par le froid peut varier entre les traitements thermiques et son effet sur la

transformation martensitique doit aussi étre évalué.

1.3 Stabilisation de I'austénite résiduelle avant le traitement cryogénique

Une fois la nuance M54® trempée a I'huile, le taux d’austénite résiduelle est faible (9,2%).
Avant de réaliser le traitement par le froid, qui réduira encore le taux d’austénite résiduelle, un
temps d’intertraitement avec la trempe a l'huile de 8h maximum est accordé par les
recommandations de QuesTek[88]. La durée et la température entre ces traitements peuvent
donc varier. Plusieurs traitements thermiques sont réalisés pour étudier les impacts du temps et

de la température entre la trempe a l'huile et le traitement par le froid (voir Tableau 4.6).

Parametres ’e . \ npo Température d’intertraitement
Temps d’intertraitement a 20°C (h) pendant 2h (°C)
Essais 0,1;2;8;24;48;336 20:50;75; 100

Tableau 4.6 - Plan d’essais du temps et de la température d’intertraitement entre la trempe et le traitement
cryogénique
Lorsque le temps a température ambiante entre la trempe et le traitement par le froid
augmente, le taux d’austénite aprés revenu augmente (voir Figure 4.12). Le taux d’austénite
double quasiment entre un temps de 6min, pour lequel une proportion de 2,9% d’austénite est
mesurée, et un temps de 48h, pour lequel un taux de 5,5% d’austénite est déterminé, soit 0,4%

de plus que pour un échantillon sans traitement par le froid (5,1%).

140



Contréle des propriétés mécaniques de 'acier Ferrium® M54® par la maitrise de sa microstructure
au cours du traitement thermique dans l'optique d’applications aéronautiques

] —

1
L
. SR
. o :
01 N

25 T T L | T LA | T T
0.1 1 10 100

Temps d'intertraitement (h)

Taux d'austénite (%)
=

Figure 4.12 - Evolution du taux d’austénite aprés revenu en fonction du temps 3 20°C entre la trempe et le
traitement par le froid

L’austénite semble donc se stabiliser pendant le temps d’intertraitement, ce qui limite la
transformation martensitique lors du traitement cryogénique. De plus, ce phénomene est
thermiquement activé avec une augmentation du taux d’austénite quand la température
d’intertraitement augmente (pour une durée de 2h, voir Figure 4.13). Pour un temps de
maintien équivalent de 2h, le taux d’austénite passe de 3,8% a 4,6% quand la température

augmente de 20°C a 75°C.
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Figure 4.13 - Evolution du taux d’austénite aprés revenu en fonction de la température entre la trempe et le
traitement par le froid pendant 2h
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Le temps d’arrét entre la trempe a I'huile et le traitement par le froid entraine la diffusion
du carbone en sursaturation dans la martensite, visible par une baisse de son parameétre de
maille mesuré en DRX (voir Figure 4.14). En effet, le taux de carbone en insertion dans la

martensite est relié aux parametres de maille selon I'équation suivante[160] :
c
o= 1+ 0,045 X %C,, (4-4)

La quadraticité de la martensite n’étant pas visible par DRX, la maille est assimilée a une
maille cubique, de type ferritique. Le parametre de maille a est alors déterminé a partir de la
position du pic de diffraction du plan (110) et de la formule suivante correspondant aux

structures cubiques[161] :

1 hE4+K*+12

T )
r — . e — 2,8774 ' . r . r . r . :
2,8776- " L .
28774 ] _ 2,8773 1 L
2,8772 - 2,8772 -
2,8770 - 28771 I

—~ 2,8768 - = r 2

~, 2.8766 . H = 2,8770 L
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o S A ' |
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Temps d'intertraitement (h) (a) Température d'intertraitement (°C) (b)

Figure 4.14 - Evolution du paramétre de maille de la martensite a I'état trempé mesuré selon le plan de
diffraction (110) en DRX en fonction du temps (a) et de la température (b) entre la trempe et le traitement
par le froid

Cependant, les contraintes mécaniques et la déformation d’origine thermique peuvent aussi
influencer le parameétre de maille[159,162,163]. Afin de s’assurer que la baisse du parameétre de
maille est bien en partie liée a la diffusion du carbone, celle-ci est calculée a I'aide de I’équation
proposée par Allain et al.[164]. Selon ces auteurs, le coefficient de diffusion du carbone dans la

martensite (D) a température ambiante est donnée par I'expression suivante :

—84 100) (4-6)

D¥ =2x 10‘6exp< o7
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La longueur de diffusion du carbone (l-) peut ensuite étre estimée a l'aide de la

relation[164] :
lc = /Dg"t (4-7)

D’aprés les calculs de la diffusion du carbone a température ambiante, plus le carbone
diffuse, et plus le parametre de maille de la martensite mesuré expérimentalement diminue
(voir Figure 4.15). Ces deux paramétres semblent donc bien corrélés dans la nuance M54® en

dépit d’'une dispersion assez importante visible sur la Figure 4.15.

28776 ™ L
2,8774 u -

28772 -

(A)

@ 2,8770 L
2,8768 | . = L
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T T L T T L |
1 10 100
Longueur de diffusion du C (nm)

Figure 4.15 - Evolution du paramétre de maille expérimental mesuré a partir de la position du pic de
diffraction (110) de la martensite a I’état trempé en fonction de la distance de diffusion du carbone calculée
pour les différentes conditions d’intertraitement trempe-traitement par le froid réalisées

Lors d'un arrét entre la trempe a 'huile et le traitement par le froid, le carbone diffuse donc
sur plusieurs dizaines de nanomeétres. Les atomes de carbone peuvent alors rapidement diffuser
aux interfaces entre l'austénite et la martensite et bloquer la transformation martensitique
ultérieure. Ce mécanisme a notamment été décrit par Kinsman et Shyne[165,166]. En effet,
'austénite se situe principalement a l'interlatte dans 'acier M54® d’aprés Wang[72] et les lattes
de martensite ont une taille située dans une gamme allant de 50nm a 250nm[72], compatible

avec la distance de diffusion du carbone calculée.

La stabilisation de I'austénite lors d’'un temps d’arrét entre Ms et M¢ décrite par plusieurs
auteurs [163,165-176] est également constatée dans la nuance M54®. Kinsman et Shyne
[165,166] proposent un mécanisme de stabilisation de I'austénite lié a la diffusion du carbone

aux interfaces entre 'austénite et les germes de martensite. Le germe de martensite est défini
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comme une sphere aplatie, délimitée par un réseau de dislocations qui définit une interface avec

la phase austénitique environnante[165] (voir Figure 4.16).

2w
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Figure 4.16 - Schéma d’un germe de martensite[165]

La stabilisation thermique de l'austénite est le résultat de I'immobilisation de l'interface
entre le germe de martensite et I'austénite par la ségrégation d’atomes en position interstitielle
dans la maille, comme le carbone, qui ancrent le réseau de dislocations. La mobilité des
dislocations étant réduite, la croissance de la martensite est trés limitée. Le degré de

stabilisation de I'austénite est donc lié a la force d’ancrage de l'interface.

La dépendance de la stabilisation de 'austénite a la durée et a la température entre les
étapes de trempe et de traitement par le froid est directement reliée aux cinétiques de
ségrégation des atomes a la surface du germe. Le phénomene de stabilisation est donc
thermiquement activé et plus la température augmente, plus la stabilisation est rapide, a I'image
des résultats obtenus par Mohanty[175] dans un acier 1,33%C-0,25%Si-0,23%Mn-0,01%P-
0,019%S-0,08%Cr-0,019%Al (voir Figure 4.18). Ce phénomene est aussi mis en évidence dans la
nuance M54® (voir Figure 4.13). Cependant, le mécanisme est constaté dés la température
ambiante pour laquelle le phénomene de stabilisation de I'austénite est déja significatif et évolue
de maniére quasi similaire au phénomene observé dans la nuance M54® (voir Figure 4.18). Les
cinétiques de stabilisation sont tres rapides au départ puis le phénoméne de stabilisation atteint

une saturation.

La stabilisation de 1'austénite, décrite dans la littérature, est estimée expérimentalement par
la mesure du décalage de la température de transformation martensitique. Lorsque l'acier est
trempé, 'austénite débute sa transformation en martensite a la température Ms. Aprés un temps
d’arrét a une température inférieure a M;, la transformation martensitique reprendra a une
température plus basse, My. La différence entre M et My traduit le degré de stabilisation 6 de

'austénite (voir Figure 4.17).
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Figure 4.17 - Evaluation du degré de stabilisation de I'austénite[165]
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Figure 4.18 - Comparaison du degré de stabilisation de 'austénite en fonction du temps d’intertraitement a
différentes températures pour la nuance M54® et la nuance 1,33%C-0,25%Si-0,23%Mn-0,01%P-0,019%S-
0,08%Cr-0,019%Al étudiée par Mohanty[175]

La diffusion du carbone aux interfaces entre I'austénite et la martensite, responsable de la
stabilisation de I'austénite, est également mise en évidence par Gouné et al.[177] grace a des
mesures de concentration en carbone effectuées par sonde atomique tomographique dans un
acier Fe-25%Ni-0,4%C. Les mesures sont réalisées apres traitement par le froid mais montrent
tout de méme la diffusion du carbone aux interfaces apres un maintien de 1h a 75°C (voir Figure
4.19). En effet, la concentration en carbone a l'interface est environ 4 a 10 fois plus élevée que

dans les phases avoisinantes. De plus, méme si les mesures sont réalisées apres traitement par le

froid, I'état microstructural est sensiblement le méme qu'a I'état brut de trempe avant
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traitement par le froid étudié au cours de ces travaux de these : une majorité de martensite et de

'austénite en fraction volumique réduite (environ 15%).
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Figure 4.19 - Profil de concentration du carbone et du nickel perpendiculaire a I'interface entre la martensite
et I'austénite apres trempe a I'azote liquide et maintien de 1h a 75°C [177]

La stabilisation de I'austénite dans la nuance M54® peut donc étre représentée suivant le
schéma de la Figure 4.20. En (1), pour une température supérieure a Acs la matrice est
totalement austénitique. Lors du refroidissement a température ambiante par trempe a l'huile,

91% de l'austénite se transforme en martensite, étape (2). Deux cas peuvent alors se présenter :

- (3) :l'acier est refroidi rapidement apres la trempe en dessous de 0°C pour compléter la
transformation martensitique. Typiquement, pour un refroidissement a -75°C, environ
4% d’austénite résiduelle sont toujours présents.

- (2): l'acier n’est pas refroidi directement aprés la trempe mais est maintenu a
température ambiante, ou supérieure, plusieurs heures. Le carbone en sursaturation
dans la martensite diffuse alors aux interfaces entre 'austénite et la martensite ainsi
qu’'aux cceurs des dislocations. Cette diffusion du carbone bloque la transformation
martensitique ultérieure qui ne sera pas aussi compléte comparativement au cas
précédent (acier refroidi directement) (3’). Le taux d’austénite est alors supérieur a

celui de I'acier refroidi directement a -75°C : environ 5-6%.
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Figure 4.20 - Schéma montrant les différentes étapes de formation de la martensite et de la stabilisation de
I'austénite selon qu’'un arrét est imposé (3°), ou non (3), entre la trempe et le traitement par le froid

De plus, Huang et al.[178] montrent, dans un acier inoxydable AISI 420 (0,31%C-13,18%Cr-
0,15%Ni-0,29%Mn-0,47%Si-0,01%N), que plus la fraction volumique de martensite augmente,
plus la transformation de 'austénite restante devient difficile. En effet, lorsque seule 'austénite
est présente, la martensite germe aux joints de grains ou de macles. La formation de martensite
entraine la formation de défauts dans I'austénite avoisinante ce qui crée de nouveaux sites de
germination et une réaction en chalne. Cependant, si la réaction est interrompue a une
température inférieure a My, la diffusion du carbone provoque un arrét de la transformation
martensitique. La nouvelle transformation martensitique lors du passage par le froid présentera
de nouveau une germination aux joints de grains ou de macles, a condition qu'’ils soient entourés
d’'une quantité suffisante d’austénite[178]. Or, plus le volume de martensite est important, plus
le nombre de joints de grains ou de macles potentiellement favorables a la transformation
martensitique diminue car la quantité d’austénite restante n’est pas suffisante. Le second site
préférentiel de germination est l'interface entre l'austénite et la martensite. Cependant, la
mobilité de ces interfaces est peu a peu réduite par la diffusion du carbone, d’ot I'augmentation
de la stabilisation. Huang et al.[178] estiment ainsi qu’a partir de 50% de martensite, la

germination est préférentiellement située sur le site des interfaces entre l'austénite et la
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martensite ce qui modifie de facon importante la stabilisation de 'austénite (voir Figure 4.21).
Dans la nuance M54®, ou le taux de martensite apres la trempe a I'huile est tres élevé (>90%), la

stabilisation de I'austénite restante sera donc tres importante.
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Figure 4.21 - Evolution du degré de stabilisation de I'austénite en fonction de la fraction volumique de
martensite dans un acier AISI 420 apreés 2min a la température de trempe[178]

Selon Morgan et Ko[176], les effets de cette stabilisation pourraient étre supprimés en
réalisant un traitement par le froid a trés basse température par la suite. La résistance a la
transformation martensitique serait alors contrebalancée par une force motrice plus importante
liée a ce refroidissement. Afin de vérifier si un traitement par le froid a trés basse température
permet d’effacer les effets d'une stabilisation de I'austénite avant traitement cryogénique, des
éprouvettes sont traitées a -196°C pendant Zh apres un temps d’intertraitement de 48h a
température ambiante. Le traitement a -196°C diminue le taux d’austénite (voir Tableau 4.7)
mais celui-ci est malgré tout toujours plus élevé qu’aprés un traitement thermique standard
avec 2h a température ambiante et un traitement cryogénique a -75°C. L'effet de la stabilisation
n’est donc pas totalement effacé par un traitement par le froid plus intense. L’austénite semble
donc stabilisée de maniére trop importante (et donc de maniére irréversible) apres un temps

d’intertraitement de 48h a température ambiante.

Traitement (temps/Teryo) 2h/-75°C 48h/-75°C 48h/-196°C

Taux d’austénite (%) 3,8 5,5 4,8

Tableau 4.7 - Influence d’un traitement par le froid plus intense sur un taux d’austénite stabilisé par un temps
d’intertraitement de 48h a température ambiante
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Comparaison avec la nuance AerMet® 100 :

Des essais de stabilisation de I'austénite en fonction du temps et de la température entre la
trempe a l'huile et le traitement par le froid sont également réalisés dans la nuance AerMet®
100. De maniére identique a la nuance M54®, le taux d’austénite apres revenu augmente en
fonction du temps et de la température d’intertraitement (voir Figure 4.22). Le phénomeéne de

stabilisation de I'austénite est donc également présent dans la nuance AerMet® 100.

6|5 T T T T 6‘0 T T T N T N T T T
1 = M54 Tl = M5
6'0'_ 4 AerMet 100 | [ 55 A AerMet 100 A
5,5 % Tl ]
o
1 I < 5,0 T
50- } i g |
] =
45 4 1 L T 45-
] A 3
4 X L o §
40 ‘ l A T 404 - A
17 T = 3,54 : A
3044 - | A
2|5 T T T T 3‘0 T M T T T T T T
0,1 1 10 100 20 40 60 80 100

Temps d'intertraitement (h) Température d'intertraitement (°C)

(a)

Figure 4.22 - Comparaison de I'évolution du taux d’austénite aprés revenu dans les nuances M54® et AerMet®
100 en fonction du temps a 20°C (a) et de la température pendant 2h (b) entre la trempe a I'huile et le
traitement par le froid

Le taux de carbone plus bas dans la nuance AerMet® 100 comparativement a la nuance
M54® pourrait laisser suggérer une stabilisation moins importante de I'austénite. En effet, la
sursaturation en carbone de la martensite étant moins élevée, la quantité de carbone susceptible
de réduire le taux de transformation sera moins important. Cependant, le point de
transformation M; est également plus élevé (voir Tableau 4.8), donc le taux d’austénite apres la
trempe plus faible et I'austénite est davantage stabilisée d’apres le mécanisme décrit par Huang

etal.[178].

Nuance AerMet® 100 Ferrium® M54®
M; calculé selon Barbier (°C) 260 225
M; élaborateur (°C) 225[154] 204[179]

Tableau 4.8 - Point de début de transformation martensitique Ms pour les nuances AerMet® 100 et M54®
suivant le calcul proposé par Barbier[158] et celui donné par les élaborateurs des nuances
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Synthése :

L’austénite est rapidement stabilisée entre la trempe a 'huile et le traitement par le froid,
méme a température ambiante, ce qui diminue le taux de martensite formée lors du traitement
par le froid. La diffusion du carbone aux interfaces entre I'austénite et la martensite semble a
I'origine de cette stabilisation. De faibles variations des conditions de traitement thermique
peuvent donc avoir un impact important sur le taux d’austénite. Le contrdle du taux d’austénite
passe donc par des conditions de traitement thermique strictes et reproductibles pour I'arrét

entre la trempe a I'huile et le traitement par le froid.

1.4 Conclusion

Le taux d’austénite dans la nuance M54® dépend des conditions de traitement par le froid
car le revenu n’est pas réalisé a une température assez élevée pour que 'austénite de réversion
soit formée. Pour contrdler le taux d’austénite et que celui-ci soit suffisamment faible, 'acier doit
subir un traitement cryogénique a basse température (<-75°C) pendant un temps supérieur a
1h. De plus, le temps d’arrét entre la trempe et le traitement par le froid doit étre court et a une
température proche de I'ambiante. En effet, le carbone diffuse rapidement aux interfaces entre
I'austénite et la martensite pendant cet arrét, méme a température ambiante, ce qui stabilise
I'austénite et réduit le taux de martensite formé. Les propriétés mécaniques sont directement
influencées par le taux d’austénite obtenu apres le traitement thermique. Cet aspect fait I'objet

de la partie suivante.
II Impact de I'austénite résiduelle sur les propriétés mécaniques

L’austénite et la martensite sont deux phases présentant des propriétés mécaniques trés
éloignées[40]. Suivant le ratio des deux phases, les propriétés mécaniques sont susceptibles de
varier de maniére significative. L'impact de 'austénite résiduelle sur les propriétés en traction et
résilience est donc étudié en modifiant le traitement par le froid ainsi que le temps et la
température d’intertraitement entre la trempe a I'huile et le traitement par le froid (voir Tableau

4.9).

. Conditions entre trempe a
Propriété Traitement cryogénique
I'huile/traitement cryogénique
t.750c (h) Tzn (°C) tz20°c (h) T2n (°C)

Traction 1;1,5;2;3;4;8 20;-45;-60;-75;-90;-196 0,1;2;8;24;48;336 20;50;50 (8h)

mécanique

Résilience 1;1,5;2;3;4;8 20;-45;-60;-75;-90;-196 0,1;2;8;24;48;336 20;50;50 (8h)

Tableau 4.9 - Plan d’essais de caractérisation de I'influence de 'austénite résiduelle sur les propriétés
mécaniques
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I.1 Propriétés en traction

Lorsque le taux d’austénite augmente dans la nuance M54®, le comportement en traction
évolue et la perte de linéarité de la courbe contrainte-déformation est constatée pour des

contraintes plus faibles (voir Figure 4.23).
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Figure 4.23 - Courbes de traction suivant différents taux d’austénite

Cette évolution du comportement influence les propriétés en traction avec en particulier
une chute de la limite d’élasticité conventionnelle lorsque le taux d’austénite augmente (voir
Figure 4.24). La relation entre les deux est quasiment linéaire sur la gamme étroite étudiée du

taux d’austénite mesuré.
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Figure 4.24 - Evolution de la limite d’élasticité a 0,2% de déformation en fonction du taux d’austénite
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Les effets de 'augmentation du taux d’austénite sur le Rp0,2% sont considérables avec une
perte, dans la gamme étudiée, de 68MPa par pourcent d’austénite. Le contréle du taux

d’austénite est donc de la premiere importance.

En revanche, la limite d’élasticité de I'austénite de 'ordre de 380MPa, donnée par Wang[76]
pour 'AerMet® 100, montre que I'impact de I'austénite sur la limite d’élasticité de la nuance
M54® constaté Figure 4.24 ne peut pas étre étendu pour des taux d’austénite plus élevés. En
effet, la pente observée entre 1,5% et 6% d’austénite sur la Figure 4.24 est trop importante pour

pouvoir étre linéaire sur une gamme de taux d’austénite plus large.

De méme, la déformation mesurée a la contrainte maximale sur la courbe de traction (Rm)
augmente également avec le taux d’austénite en passant de 3,3% pour 3% d’austénite a plus de
3,8% pour 5,9% d’austénite (voir Figure 4.25). La relation entre les deux parameétres est aussi

quasiment linéaire méme si I'effet est plus dispersé que pour la limite d’élasticité.

T s=2,82+0,16x%aust|v T T T T T T T

38 | r=0,74 |

Déformation a Rm (%)

. — 7
3,0 35 40 45 5,0 55 6,0
Taux d'austénite (%)

Figure 4.25 - Evolution de la déformation a Rm en fonction du taux d’austénite

[’austénite, ductile, se déforme plus que la martensite. Plus le taux d’austénite augmente,
plus la déformation a Rm augmente. Cependant, la pente calculée n’est valable que pour la

gamme de taux d’austénite étudié. En effet, au-dela, la déformation a Rm est surestimée.

Le module d’Young apparent évolue de maniere inverse et diminue lorsque le taux
d’austénite augmente, tandis que le module d’Young conventionnel reste stable (voir Figure
4.26). Le module d’Young conventionnel est calculé selon la formule :

Rp0,2%

Econp = ———— (4-8)
Sel(RpO,Z%)
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Le module d’Young apparent est mesuré sur la courbe de traction expérimentale et
correspond a la pente dans le domaine élastique, pris ici entre des contraintes de 100MPa et

1350MPa.

La relation est aussi quasiment linéaire entre le module d’Young apparent et le taux
d’austénite. Pour 3% d’austénite, le module d’Young apparent est environ de 187GPa alors qu'il

n’est plus que de 164GPa pour 5,9% d’austénite.
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Figure 4.26 - Evolutions des modules d’Young apparent et conventionnel en fonction du taux d’austénite

L’évolution de la partie élastoplastique de la courbe de traction de la nuance M54® avec le
taux d’austénite explique I'écart entre les deux modules d’Young. En effet, pour le module
d’Young conventionnel, calculé par le ratio de la limite d’élasticité conventionnelle sur la
déformation élastique, 'austénite est déja écrouie (0>1600MPa et €piastique=0,2%) et son impact
sur le module d’Young est donc masqué. Au contraire, le module d’Young apparent prend en
compte la déformation élastique de la martensite mais également la déformation plastique de
I'austénite, d’'oul sa diminution quand le taux d’austénite augmente. Ce module ne représente
donc pas réellement I'élasticité du matériau puisqu’'une des deux phases le constituant subit,
pour des contraintes faibles, une déformation plastique. Cependant, le module d’Young apparent
permet de rendre compte de I'effet de I'austénite qui provoque une plasticité faible mais réelle
pour des contraintes bien en deca de la limite d’élasticité conventionnelle d’environ 1750MPa
pour la nuance M54® (voir Figure 4.27). Bien qu'en dehors du contexte de cette étude, une
perspective immédiate serait d’étudier I'effet de cette « micro-plasticité » sur le comportement

etla durée de vie en fatigue.
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Figure 4.27 - Evolution du module d’Young apparent mesuré de 100MPa en 100MPa, de 0MPa a 1400MPa
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L’apport d'une phase « molle », 'austénite, dans une phase résistante, la martensite, modifie

considérablement le comportement élastoplastique de la nuance. Cependant, au-dela d’'une

certaine déformation, la différence de propriétés suivant le taux d’austénite s’estompe. En effet,

I'allongement a rupture ainsi que la striction, ne semblent pas dépendre du taux d’austénite

(voir Figure 4.28).
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Figure 4.28 - Evolutions de I'allongement a rupture (a) et de la striction (b) en fonction du taux d’austénite
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Les facies de rupture sont également similaires suivant le taux d’austénite avec une rupture

ductile en cupules (voir Figure 4.29), ce qui corrobore la stabilité des parameétres de ductilité

(allongement et striction) en fonction du taux d’austénite.
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(b)
Figure 4.29 - Observation MEB de facies de rupture d’éprouvettes de traction avec un taux d’austénite de
2,9% (a) et 5,9% (b)
La transformation éventuelle de 'austénite en martensite par la déformation au cours de
I'essai de traction (cf. p.15) est étudiée par des mesures d’aimantation a saturation réalisées sur
la partie déformée des éprouvettes rompues. Pour cela, les éprouvettes sont découpées dans une
zone hors de la striction visible (voir Figure 4.30), et le volume obtenu est analysé au

sigmametre.

~—

Figure 4.30 - Prélévement d'une zone déformée dans une éprouvette de traction rompue apres essais

Le taux d’austénite diminue lors d'une déformation plastique d’aprés ces mesures (voir

Figure 4.31).
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Figure 4.31 - Taux d’austénite avec et sans déformation plastique pour différents traitements thermiques
réalisés
Quel que soit le taux d’austénite initial, le taux d’austénite apres essais est identique et quasi
nul dans la zone déformée prés de la rupture, I'austénite s’est donc transformée en martensite

fraiche tres résistante lors de sa déformation.

La mesure par DRX sur la zone déformée confirme la transformation de I'austénite en
martensite avec les pics de la phase austénitique qui ne sont plus présents dans 1’échantillon

déformé (voir Figure 4.32).
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Figure 4.32 - Diffractogrammes de rayons X d’'un échantillon non déformé et déformé plastiquement

Cette transformation de I'austénite résiduelle en martensite permet d’expliquer le fait que le

Rm est sensiblement identique pour chaque essai (environ 2000MPa) et est indépendant du
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taux d’austénite initial. L’austénite est donc instable lors d'une sollicitation mécanique élevée et
se transforme en martensite fraiche. Cependant, de facon assez surprenante, la formation de
quelques pourcents de martensite fraiche n’a aucune conséquence sur les valeurs de

'allongement a rupture ainsi que la striction.

Comparaison avec les nuances AerMet® 100 et AF1410:

Gruber et al.[180] ont mis en évidence une baisse de la limite d’élasticité lorsque l'acier
AerMet® 100 ne subit pas de traitement par le froid avec une courbe de résistance a la traction
proche de celle de la nuance M54® (voir Figure 4.33). En effet, la courbe contrainte-déformation
des échantillons sans traitement par le froid s’écarte de la linéarité pour une contrainte plus
basse que pour les échantillons avec traitement par le froid. Pour autant, les auteurs n’attribuent
pas ce comportement lors de I'essai de traction au taux d’austénite mais au taux de carbures qui

serait plus important dans I'échantillon avec traitement par le froid (cf. p.123).
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- = non-CT 482°C/5h - = non-CT 482°C/ 1+4 h
2000 — 2000
7 d

1500 Al <1500
o 4 o
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Figure 4.33 - Courbes contrainte-déformation représentatives des échantillons revenu 482°C/5h et double
revenu 482°C/1+4h avec (CT) et sans (non-CT) traitement cryogénique dans la nuance AerMet® 100[180]

Sato[181] a également réalisé des essais avec et sans traitement cryogénique dans la nuance
AerMet® 100. Une baisse de la limite d’élasticité est également observée, d’environ 200MPa,
quand l'acier n’est pas traité par le froid et que le taux d’austénite augmente de 1,2% a 5,7%.
L’auteur attribue également cette diminution de la limite d’élasticité au taux d’austénite plus

important pour les éprouvettes sans traitement par le froid.

Olson[22] présente des résultats dans la nuance AF1410 ou la formation d’austénite de
réversion abaisse la limite d’élasticité. Lorsque le taux d’austénite augmente de 3% a 6%, la
limite d’élasticité perd ainsi 200MPa environ, tout comme la résistance mécanique[44].

L’austénite de réversion semble trés stable dans cette gamme de concentration. En revanche,
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quand le taux d’austénite de réversion augmente encore a 15%, la limite d’élasticité et la

résistance mécanique n’évoluent plus.

Les données de la littérature de la limite d’élasticité suivant différents taux d’austénite pour
les nuances AerMet® 100 et AF1410 sont rassemblées et comparées avec la nuance M54®. La
limite d’élasticité diminue quand le taux d’austénite augmente pour les différentes nuances, mais
I'effet est généralement beaucoup plus dispersé pour les aciers AerMet® 100 et AF1410 que

pour 'acier M54® (voir Figure 4.34).
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Figure 4.34 - Comparaison de I'influence du taux d’austénite sur la limite d’élasticité de la nuance M54® et des
nuances AerMet® 100[51,77,181] (a) et AF1410[22,77] (b)

La formation d’austénite de réversion, plus stable que l'austénite résiduelle, dans les
nuances AerMet® 100 et AF1410 pourrait modifier les valeurs de la limite d’élasticité apres le
traitement thermique complet et augmenter la dispersion des résultats. De plus, les mesures de
taux d’austénite sont réalisées avec des techniques différentes (DRX ou mesures magnétiques)
selon les sources bibliographiques. La précision et répétabilité des mesures varient et peuvent

donc également étre a I'origine de la dispersion des résultats.

Syntheése :

La hausse du taux d’austénite résiduelle entraine une chute sensible de la limite d’élasticité
dans la nuance M54®. Ce phénomene n’est pas autant marqué dans les nuances de la méme
famille ou la formation d’austénite de réversion stable au revenu pourrait jouer un role. En
revanche, la résistance mécanique est constante selon le taux d’austénite. Cette stabilité est
attribuée a la transformation de 'austénite résiduelle en martensite fraiche au cours de I'essai
d’apres les mesures en DRX et au sigmametre. Si cette transformation impacte peu la résistance

mécanique, son influence sur les autres propriétés mécaniques reste a évaluer.
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I1.2 Résilience

La résilience en fonction du taux d’austénite évolue peu avec des résultats centrés autour de

48] /cm? (voir Figure 4.35).
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Figure 4.35 - Evolution de la résilience en fonction du taux d’austénite
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Afin d’évaluer des différences d’énergies éventuelles au cours de l'essai de résilience, des

essais de Charpy instrumenté sont réalisés. Ces essais donnent I’évolution de la force au cours du

temps (voir Figure 4.36). Les courbes d’essai Charpy instrumenté montrent un comportement

ductile du matériau qui reste toujours trés stable en fonction du taux d’austénite (voir Figure

4.36).
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Figure 4.36 - Courbes force en fonction du temps issues des essais de résilience pour deux taux d’austénite

résiduelle (2,9% et 5,9%)
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Les énergies élastique, plastique et de rupture déterminées a partir des courbes
instrumentées des essais de Charpy sont stables en fonction du taux d’austénite dans la gamme
des valeurs observées dans I'étude (voir Figure 4.37). Une tres légére baisse d’énergie quand le

taux d’austénite augmente est toutefois constatée.
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Figure 4.37 - Evolutions des énergies élastique (a), plastique (b), de rupture (c) et totale (d) en fonction du
taux d’austénite

Si l'austénite se transforme localement en martensite, cela ne semble pas influencer la
résilience de la nuance M54®, ce qui est bien cohérent avec la stabilité de l'allongement a

rupture et de la striction lors d’un essai de traction.

L’observation des faciés de rupture confirme le caractére ductile de la rupture avec la

présence de cupules (Figure 4.38). Les facies sont comparables quel que soit le taux d’austénite.
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(c)

Figure 4.38 - Observations MEB des faciés de rupture d’éprouvettes de résilience avec 2,9% d’austénite (a)(b)
et 5,9% d’austénite (c)(d)

Comparaison avec la nuance AerMet® 100 :

Sato[181] met en évidence une baisse de la ténacité quand le traitement par le froid n’est
pas réalisé dans la nuance AerMet® 100. En effet, la ténacité passe de 161MPavm pour un taux
d’austénite de 1,2%, avec un traitement thermique standard, a 139MPavm pour un taux
d’austénite de 5,7%, sans traitement par le froid. Sato attribue cette baisse de la ténacité a la
transformation de l'austénite résiduelle, présente aux joints de grains, en martensite fraiche

fragile au cours de la sollicitation.

Synthése :

L’influence du taux d’austénite résiduelle sur la résilience est négligeable pour la nuance
M54® dans la gamme de taux d’austénite étudiée (entre 3% et 6%). En revanche, une étude sur
I'acier AerMet® 100 révéle que la transformation de 'austénite en martensite fraiche au cours de
la sollicitation diminue la ténacité. Le niveau de sollicitation a partir duquel 'austénite se
transforme semble étre un parametre important et une perspective serait donc de vérifier son

impact sur la ténacité dans la nuance M54®,
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I1.3 Conclusion

L’influence de I'austénite résiduelle sur les propriétés mécaniques de la nuance M54® est
multiple. Les propriétés en traction sont fortement impactées avec une chute de la limite
d’élasticité quand le taux d’austénite augmente. La formation de martensite fraiche au cours de
I'essai conduit a une certaine stabilité de la résistance mécanique. En revanche, la résilience ne
semble pas varier en fonction du taux d’austénite. La maitrise du taux d’austénite résiduelle a
I’échelle industrielle est donc primordiale pour assurer un comportement reproductible du
matériau. En particulier, le temps et la température critiques entre la trempe a l'huile et le
traitement par le froid, a partir desquels le taux d’austénite entraine une chute de la limite

d’élasticité, doivent étre déterminés.

III Détermination des conditions de durée et de température critiques lors
de I'arrét entre les étapes de la trempe a I'huile et du traitement par le

froid

De faibles variations du taux d’austénite peuvent faire chuter la limite d’élasticité de la
nuance M54®, qui doit étre supérieure a 1655MPa d’aprés la norme AMS6516. Or, le taux
d’austénite est tres sensible aux conditions de traitement par le froid et de 'intertraitement
entre la trempe a I'huile et le traitement par le froid d’apreés les essais en laboratoire. Il est donc
nécessaire de développer un outil qui permettra de prévoir la limite d’élasticité obtenue en
fonction des conditions d’'intertraitement expérimentales afin de limiter quantitativement les

conditions acceptables de celles qui ne le sont pas.

II1.1 Modele phénoménologique permettant d’estimer la variation du taux
d’austénite en fonction du temps et de la température d’intertraitement entre la

trempe a I'huile et le traitement par le froid

La stabilisation de l'austénite au cours d'un arrét entre Ms et M est décrite selon une
équation d’Avrami par Edmonson[173] dans un acier a 10% de nickel et 1% de carbone et par
Mohanty[175] dans un acier 0,33%C-0,25%Si-0,23%Mn-0,01%P-0,019%S5-0,08%Cr-0,019%Al.

[’équation d’Avrami s’écrit :
f=1-—exp(—kt") (4-9)

Avec f la fraction d’austénite stabilisée, k une constante de vitesse thermodépendante et n
un parametre indépendant de la température[182-184]. Plusieurs valeurs de n sont données
dans la littérature pour la stabilisation de I'austénite : 0,4 d’apres Edmonson[173] et 0,64 ; 0,28

et 0,5 selon le mécanisme de stabilisation de 'austénite d’apres Mohanty[175]. Ces constantes
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ont donc été déterminées pour la nuance M54®, Les mesures expérimentales de taux d’austénite
suivant différentes durées entre la trempe a I'huile et le traitement par le froid a 20°C et 50°C

sont utilisées pour déterminer k et n (voir Figure 4.39).
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Figure 4.39 - Détermination des constantes k et n de I'’équation d’Avrami pour la stabilisation de I'austénite
dans la nuance M54®

Deux valeurs de n peuvent étre estimées selon la température: 0,134 a 50°C et 0,094 a
20°C. Ces valeurs sont plus faibles que celles de la littérature mais restent dans le bon ordre de
grandeur des valeurs les plus faibles citées[173,175]. La moyenne des deux valeurs est
considérée, soitn = 0,11395. k est ensuite calculé, en fonction de la température pour un temps
d’intertraitement de 2h et des taux d’austénite expérimentaux, par la méthode des moindres
carrés. La thermodépendance de k est ainsi déterminée (voir Figure 4.40). La Figure 4.39 et la
Figure 4.40 confirment que la stabilisation de I'austénite peut donc étre décrite par une équation

de type Avrami pour la nuance M54®.
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Figure 4.40 - Détermination de la thermodépendance de k

A partir de ces données, le taux d’austénite aprés revenu en fonction de la durée et de la
température de 'intertraitement entre la trempe a 'huile et le traitement par le froid peut étre

estimé a I'aide de la relation suivante :
%Yrevenu = (1 —exp(—(0,0311 + 1,783 x 10~4T)t*11395)) x 100 (4-10)

Avec T la température moyenne de 'acier lors de l'intertraitement en °C et t le temps en
heure. L’écart entre les données expérimentales, qui ont permis d’identifier les parametres k et
n, et les résultats issus du modele est faible (voir Figure 4.41). Cependant, la gamme des
conditions de l'intertraitement pour le modeéle est comprise entre 5min et 2 semaines pour le
temps et entre 20°C et 100°C pour la température. Ces durées et températures définissent ainsi

le domaine (relativement large) de validité du modele.

I y — T T T T T T T T 1 +
6.5 - . L
6.0 - L
5.5 L
] = L
5.0 4 ] -
4.5+ -
] [ ] L
4.0+ -
3.5 -

3.0 - -

Taux d'austéntie calculé (%)

254 2 ,

— T T T T T T T T T T
25 3.0 3.5 4.0 45 5.0 5.5 6.0 6.5

Taux d'austénite expérimental (%)

Figure 4.41 - Comparaison des taux d’austénite calculés et expérimentaux pour la nuance M54®
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Le temps et la température critiques a ne pas dépasser entre la trempe et le traitement par
le froid pour que la limite d’élasticité soit supérieure a 1655MPa sont présentés Figure 4.42 et
calculés a l'aide de la relation (4-11), déduite de la relation (4-10) et de I’équation

phénomélogique de la Figure 4.24 :
Rp0,2% = 1978 — 68 x [(1 — exp(—(0,0311 + 1,783 x 107*T)t%11395)) x 100] (4-11)

Si le temps d’intertraitement est de 2h, la température doit étre inférieure a 77°C, tandis
qu'une durée d’intertraitement de moins de 5h30 doit étre appliqué si la température est de

50°C.

***** o —m—1655MPal T

. |—e—1680MPa
—a— 1700MPa
—w— 1725MPa
—e— 1750MPa| |

Temps d'intertraitement (h)

20 30 40 50 60 70 80 90 100

Température d'intertraitement (°C)

Figure 4.42 - Temps d’intertraitement en fonction de la température d’intertraitement a ne pas dépasser
pour obtenir une limite d’élasticité supérieure a 1655MPa, 1680MPa, 1700MPa, 1725MPa et 1750MPa
Les données industrielles de traitement thermique et de variation de la limite d’élasticité
peuvent étre utilisées pour valider ce modéle ainsi que les temps et température

d’intertraitement critiques.
II1.2 Validation du modéle sur traitements thermiques industriels

La limite d’élasticité de la nuance M54®, controlée apres différentes campagnes de
traitements thermiques par Safran Landing Systems, a montré une variabilité selon les
traitements thermiques appliqués. La cause de ces variabilités de propriété mécanique a été

recherchée. Le taux d’austénite résiduelle est identifié comme étant le principal responsable de
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la variation de la limite d’élasticité d’apres les essais laboratoires. En revanche, la cause des
écarts constatés apres un traitement thermique réalisé en conditions industrielles reste a
identifier. Afin d’évaluer la réponse du modele (équation (4-11)) en fonction des conditions
(durée et température) d’intertraitement, les différents traitements thermiques réalisés en

conditions industrielles sont analysés.
Il1.2.a. Présentation des traitements thermiques

Plusieurs traitements thermiques ont été réalisés avec 'objectif de renforcer les données
matériaux en accord avec les besoins spécifiques de Safran Landing Systems (voir Tableau 4.10
et Tableau 4.11). Le Tableau 4.10 montre que selon les traitements thermiques, le taux
d’austénite n’est pas constant, ce qui a une influence certaine et quantifiable sur la limite

d’élasticité.

Traitement Fy d’austénite mesurée
Rp0,2% (MPa) Rm (MPa)  Kic (MPavm)

thermique au sigmametre (%)

#1 3,32 177115 1995+9 121+4
#1bis 3,24 1769%4 201845 128+2
#1ter 4,96 1631+12 2014+3 /

#2 2,41 1785+8 2011+3 1212

#3 1,74 1850+13 20811 1052

#4 2,39 1805+31 20736 106x1

#5 4,02 166949 202945 120+£2

#6 3,87 173249 2090+1 102+2

#7 3,95 1668+7 207548 1011

#8 3,75 1651+7 20092 127+3

Tableau 4.10 - Traitements thermiques réalisés en conditions industrielles avec leur fraction volumique
d’austénite, limite d’élasticité, résistance mécanique et ténacité correspondantes
Par ailleurs, les traitements thermiques réalisés en conditions industrielles ne montrent
aucune anomalie notable et sont conformes aux préconisations de traitement thermique
données par QuesTek[88] (voir Tableau 4.11). Les conditions de traitement par le froid et
d’intertraitement pourraient malgré tout varier de facon significative d'un traitement a 'autre et

doivent étre vérifiées.
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Parametres #1 #1bis #1ter #2 #3 #4 #5 #6 #7 #8
Vitesse de
N/A N/A N/A N/A Four a 500°C puis 10°C/min N/A
Normalisation chauffage
Température N/A N/A N/A N/A 1074°C N/A
Four a Four a 10°C/min-
Vitesse de Four a 500°C 10°C/min-315°C/1h30-
500°C puis 500°C puis | Four a500°C puis 10°C/min 315°C/1h30-
chauffage puis 10°C/min 10°C/min
10°C/min 10°C/min 10°C/min
Austénitisation
Température 1060°C 1060°C 1060°C 1060°C 1060°C 1060°C
Temps de
1h45min 1h45min 1h45min 1h45min 1h45min 1h45min
maintien
Trempe a I'huile Température 20°C-60°C 20°C-60°C 20°C-60°C 20°C-60°C 20°C-60°C 20°C-60°C
Température -75°C -75°C -80°C -75°C -80°C -80°C
1h45 avec
Traitement
Temps de undershoot a -
cryogénique 1h30 4h 1h30 4h 4h
maintien 95°C pendant
15min
Vitesse de
10°C/min 10°C/min 10°C/min 10°C/min 10°C/min 10°C/min
chauffage
Revenu Température 516°C 516°C 516°C 500°C 465°C 480°C 516°C 465°C 480°C 516°C
Temps de
11h 10h 10h 17h 123h 24h 10h 124h 25h 10h
maintien

Tableau 4.11 - Parametres des traitements thermiques réalisés en conditions industrielles
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I11.2.b. Variations des conditions entre la trempe et le traitement par le froid et du taux

d’austénite

Les courbes temps-température de traitement par le froid industriel montrent que la
transition entre la trempe et le traitement par le froid ainsi que les conditions de traitement par
le froid sont sensiblement différentes pour chaque traitement (voir Figure 4.43 et Tableau 4.12).
Un traitement cryogénique unique et répétable semble donc difficile a réaliser industriellement,

étant donné les écarts observés entre les traitements.

1007==F=r—— : — 100 . . . —
g ! TTh #1 ] —— TTh#
80 —— TTh #1bis 801 —— TTh #1bis
60 | —— TTh#iter |- 60 —— TTh#lter |
a0 —— TTh#243#41  ~ 4] —— TTh #2-#3-#4 |
2 | —— TTh #5-#6-#7|| e ] —— TTh #5-#6-#7||
200 —— TTh#8 I8 o 201 | ——TTh#8 -
0 | L % 0 L
1] 1 = 4 L
-20 | - ® 20 -
1] | ‘ E 1
-40'- ! L o  -40 L
14 1 — |
-60/- ! L [ -60 - L
80 L -804 i
T — -100 : . — ——
‘---50 100 150 200 250 300 350 400 0 5 10 15 20 25 30 35 40
Temps (min) Temps (min)

Figure 4.43 - Comparaison des traitements cryogéniques réalisés en conditions industrielles

Intertraitement trempe/traitement par le

Traitement Taux d’austénite
froid
thermique (%)
t(h) T (°C)
#1 2 28 3,3
#1Dbis 1 35 3,2
#1ter 1,5 50 5
#2-3-4 0,75 37 2,2
#5-6-7 1,33 97 3,9
#8 3,5 24 3,8

Tableau 4.12 - Conditions d’intertraitement trempe-traitement par le froid des différents traitements
thermiques réalisés par Safran Landing Systems

l11.2.c. Comparaison des limites d’élasticités calculées et expérimentales

Les limites d’élasticité des traitements thermiques industriels sont calculées a I'aide de la
formule (4-11) et des données des différents traitements thermiques (voir Tableau 4.12). Les
limites d’élasticités calculées sont en assez bon accord avec celles mesurées expérimentalement

avec un écart moyen inférieur a 50MPa (voir Figure 4.44).
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Figure 4.44 - Limite d’élasticité calculée en fonction de la limite d’élasticité expérimentale pour les données
laboratoires et industrielles

La différence entre les limites d’élasticités calculées et expérimentales peut étre due a la
précision des températures et des durées issues des données industrielles. En effet, le temps
d’intertraitement industriel correspond au temps entre la fin de la mise en solution sortie du
four (point A) et le début du traitement par le froid (point B) (voir Figure 4.45). Il n’est donc pas

exactement égal au temps entre la fin de la trempe a 'huile et le traitement cryogénique.

1200 T T T T T T T T T
1
| Thermogramme I
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1 L
1
~ 800 : -
o . |
o :
5 6004 i L
® X Thermogramme |
2 du traitement cryogénique
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o
|_ +
200 - \ L
Zone inconnue B Lo
04 1
‘L T T T :
L N ]

Temps

Figure 4.45 - Thermogrammes industriels a disposition et zone temps/température inconnue entre la fin de
la mise en solution et le début du traitement cryogénique

Le probleme est identique pour les mesures de température. En effet, les températures

d’intertraitement affichées sont celles du début du traitement par le froid, point B. Cependant,
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rien n’indique si les éprouvettes étaient a une température plus élevée auparavant ni la durée
pendant lesquelles les éprouvettes sont restées a cette température. Autrement dit, le chemin
exact température/temps n’est pas précisé. Toutefois, les essais réalisés en conditions
industrielles sont en bon accord avec les résultats issus du modele identifié par des traitements

réalisés en laboratoire (voir Figure 4.44).

Synthése :

L’application potentielle de la nuance M54® nécessite la maltrise des traitements
thermiques a l’échelle industrielle. Cependant, les conditions industrielles entrainent des
variabilités de traitement thermique, en particulier des conditions entre la trempe et le
traitement par le froid. Ces variations ne sont pas sans effet et stabilisent I'austénite. Afin de
mieux controdler le taux d’austénite et la variation de la limite d’élasticité associée, un traitement

thermique amélioré est proposé dans la partie suivante.

II1.3 Proposition d’un traitement thermique amélioré

La température entre la trempe a I'huile et le traitement par le froid modifie fortement le
taux d’austénite résiduelle et est le parameétre le plus difficile a maitriser industriellement,
d’apreés les résultats des travaux mis en ceuvre par Safran Landing Systems. Afin de limiter ces
effets indésirables sur le taux d’austénite et la limite d’élasticité, une double trempe huile puis
eau pourrait étre mise en place. En effet, dans un premier temps, la trempe a I'’huile permettrait
de refroidir les pieces avec une cinétique adaptée qui évite tout risque de fissuration. Une fois la
température de la piéce aux alentours de 50°C, les pieces sont changées de bain puis refroidies a
I'eau pour finir leur refroidissement rapidement et éviter une stabilisation de I'austénite (voir
Figure 4.46). Le traitement par le froid en suivant est ensuite réalisé avec un temps de transfert
court aprés cette double trempe. Selon le temps entre la trempe a l'eau et le traitement
cryogénique, la limite d’élasticité apres revenu peut étre estimée avec la relation (4-11). De plus,
les pieces trempées a I'huile étant généralement lavées avant de continuer leur traitement, il
peut étre suggérer que la phase de lavage soit réalisée a froid pour permettre le refroidissement

rapide des piéces avant le traitement par le froid.
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Piéce a 1060°C

Huile Huile

20°C<T<45°C 20°C<T<45°C

25°C<T<100°C 25°C<T<60°C
. Teee— —
[ | Eau
B 15°C<T<25°C

T=20°C

T=<-75°C
T<-75°C

1,7%<%aust<5% %aust<3,8%
1850MPa>Rp0,2%>1631MPa Rp0,2%>1720MPa
Traitement Traitement
thermique actuel thermique amélioré

Figure 4.46 - Comparaison du traitement thermique actuel et celui amélioré pour éviter les variations de la
limite d’élasticité

Un traitement thermique amélioré pourrait correspondre a la gamme suivante :

- Mise en solution a 1060°C pendant 1h ;

- Trempe al’huile pour amener la piece a 50°C environ ;

- Temps d'intertraitement de 10min a 50°C avant trempe a l'eau ;

- Trempe a I'’eau pour amener la piece a 20°C environ ;

- Temps d'intertraitement de 30min a 20°C avant le traitement par le froid ;
- Traitement par le froid a -75°C pendant 2h ;

- Revenu 516°C/10h.

D’apreés I'équation (4-11), la limite d’élasticité serait alors d’environ :

t t
Rp0,2% = 1978 — 68 x [(1 —exp <— <(k1 X —— t ky X — ) x (¢, + t2)°'11395>>) X 100]

t, +t, t, +t,
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0,17 0,5
Rp0,2% = 1978 — 68 X || 1 —exp| — <0,04- X 067 +0,0347 x m) x (0,67)%1139 x 100

Rp0,2% = 1748MPa

Le taux d’austénite est de 2,9% dans un échantillon traité thermiquement en laboratoire,
sans arrét entre la trempe a I'huile et le traitement par le froid. La limite d’élasticité devrait donc
étre d’environ 1780MPa pour cet échantillon d’aprés la relation linéaire déterminée
expérimentalement entre les deux parameétres. Diminuer la durée et la température
d’'intertraitement entre la trempe a I’huile et le traitement par le froid permet donc d’assurer une

limite d’élasticité convenable pour 'application visée.
I11.4 Conclusion

L’équation d’Avrami permet de prédire de maniére correcte les taux d’austénite résiduelle
et donc la limite d’élasticité en fonction des conditions de temps et de température entre les
étapes de trempe et de traitement par le froid. Les données industrielles s’écartent légérement
du modéle car les conditions d’intertraitement ne sont pas connues précisément. Cependant,
'origine des variations du taux d’austénite et de l'instabilité de la limite d’élasticité observées
par Safran Landing Systems est expliquée. Enfin, ces variations de taux d’austénite et de limite
d’élasticité peuvent étre réduites grace a un traitement thermique amélioré de double trempe

huile puis eau permettant de refroidir plus rapidement les pieces.
IV Synthese

La limite d’élasticité de la nuance M54® varie en fonction du traitement par le froid
appliqué, dont le but est de réduire le taux d’austénite résiduelle. Ce chapitre est consacré d'une
part a la description des mécanismes qui permettent de controler le taux d’austénite (formation,
stabilisation ou déstabilisation) au cours du traitement thermique. D’autre part, un traitement

thermique améliorant la stabilité des propriétés mécaniques est proposé.

Le taux d’austénite présent dans la nuance M54® apres le traitement thermique correspond
au taux d’austénite résiduelle car 'austénite de réversion ne se forme pas au revenu. En effet, les
taux des éléments gammagenes, plus bas que pour les nuances de la méme famille (notamment
le cobalt), ne permettent pas la formation d’austénite de réversion a la température de revenu
standard de 516°C. Pour controdler le taux d’austénite résiduelle, les parametres du traitement
par le froid qui contrélent la transformation martensitique sont identifiés. La température de
traitement par le froid est un paramétre clé (ce taux diminue quand la température de

traitement par le froid diminue). Une température inférieure ou égale a -75°C est conseillée pour
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conduire a un taux d’austénite bas. En revanche, le temps de traitement cryogénique a peu
d'impact sur la transformation martensitique pour peu qu'il soit supérieur a une heure. Par
contre, les conditions (durée, température) entre la trempe et le traitement par le froid sont des
parameétres majeurs pour le contrdle du taux d’austénite. En effet, la diffusion des atomes de
carbone aux interfaces entre I'austénite et la martensite, a pour effet de limiter la transformation
martensitique lors du traitement par le froid ultérieur. De plus, le carbone diffusera d’autant
plus rapidement que la température d’intertraitement sera élevée, avec pour conséquence une
stabilisation accrue de l'austénite. Le temps entre les étapes de trempe et de traitement par le
froid doit donc étre court et se dérouler a une température proche de 'ambiante pour limiter la

stabilisation de 'austénite.

Par ailleurs, le taux d’austénite résiduelle est un paramétre important a controéler
précisément car son impact sur la limite d’élasticité est significatif. En effet, de faibles variations
du taux d’austénite modifient considérablement cette propriété avec une baisse d’environ
70MPa quand le taux d’austénite augmente d’'un pourcent en valeur absolue. En revanche, la
résistance mécanique ne varie quasiment pas car l'austénite est instable et se transforme en
martensite fraiche au cours de l'essai. Par contre, les variations du taux d’austénite ont peu
d’impact sur la résilience. Néanmoins, le caractére instable de cette austénite et son influence
sur la limite d’élasticité suffisent a justifier les recherches de conditions de traitement thermique

conduisant a un taux d’austénite minimal et contro6lé.

L’identification d'une loi d’Avrami a permis de déterminer les paramétres entre la trempe a
I'huile et le traitement par le froid qui conduisent a une limite d’élasticité supérieure a 1655MPa.
Lors de la trempe en conditions industrielles, la température d’arrét n’est pas toujours proche de
I'ambiante. Ces élévations de température accélerent le phénomene de stabilisation de
I'austénite et doivent étre évitées. Une double trempe huile puis eau est donc préconisée afin

d’améliorer le refroidissement rapide des piéeces et éviter la stabilisation de I'austénite.
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Conclusion et perspectives

La nuance Ferrium® M54® présente un compromis de propriétés bien meilleur que celui des
nuances concurrentes pour les mémes applications aéronautiques (Rm>1965MPa,
Kic>110MPaVm et Kisccx45MPavm). De plus, le colt de production est contrdlé par une
composition optimisée et notamment une teneur en cobalt réduite. Son potentiel lui permet de
prétendre a une application pour trains d’atterrissage afin d’alléger les structures et d’espacer
les intervalles de maintenance des piéces. Cependant, Safran Landing Systems, potentiel
utilisateur de la nuance M54®, a mis en évidence une variation tres importante de la limite
d’élasticité en fonction des lots de traitement thermique. L’origine métallurgique de cette
variation est donc recherchée dans le but ultime de proposer un moyen de stabiliser cette

propriété.

Afin de décrire précisément les évolutions de la microstructure au cours du traitement
thermique et leurs impacts sur les propriétés mécaniques, des traitements thermiques « sur-
mesure » ont été mis en place ainsi que des analyses microstructurales a différentes échelles. La
faible fraction volumique et la taille des carbures ont nécessité 'emploi de grands instruments
pour les caractériser. Les variations réduites de taux d’austénite ont, quant a elles, pu étre mises
en évidence par des mesures d’aimantation a saturation a I'aide d’un sigmametre. A partir de ces

nombreux résultats expérimentaux obtenus, les conclusions suivantes ont pu étre établies :

» Le taux d’austénite est a I'origine des variabilités de la limite d’élasticité. En effet,
une augmentation de 1% en valeur absolue du taux d’austénite fait chuter la limite
d’élasticité de 70MPa environ.

= La proportion d’austénite mesurée aprés traitement thermique complet
correspond au taux d’austénite résiduelle. La teneur en élément gammageéne est trop
faible pour que de l'austénite de réversion se forme au revenu. Le traitement
cryogénique est donc primordial pour limiter le taux d’austénite. Le taux de phase
martensitique formée est en bon accord avec le taux estimé par la relation de Koistinen
et Marburger. Le taux d’austénite décroit quand la température de trempe diminue et
une température <-75°C est préconisée pour avoir un taux d’austénite suffisamment
faible. La transformation martensitique est également influencée par les conditions
d’'intertraitement entre la trempe a l'huile et le traitement par le froid. En effet, le

carbone diffuse rapidement aux interfaces entre I'austénite et la martensite lors de ce
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temps d’intertraitement ce qui a pour effet de bloquer la transformation martensitique
ultérieure.

Un modeéle basé sur 'équation d’Avrami permet d’estimer la limite d’élasticité en
fonction des conditions (temps, température) entre la trempe a I'huile et le traitement
par le froid. Ce modeéle est validé par les données industrielles et une durée ainsi qu'une
température d’intertraitement critiques peuvent étre calculées pour éviter une valeur
trop basse de limite d’élasticité.

Un traitement thermique amélioré est proposé pour éviter les variations de la
limite d’élasticité en fonction des lots de traitement thermique. D’apres les données de
traitements thermiques industriels, la maitrise (précision et reproductibilité) des
conditions d’intertraitement entre la trempe et le traitement par le froid est difficile a
réaliser. Pour limiter I'impact de cette étape, une double trempe huile puis eau est
préconisée. La trempe a l'huile permet de refroidir les pieéces avec une cinétique qui évite
toute fissuration puis la trempe a I'eau garantit un refroidissement jusqu’a température
ambiante avant le traitement par le froid réalisé le plus rapidement possible apreés cette
étape.

Les propriétés mécaniques sont tres stables en fonction des conditions de revenu.
La composition des carbures, mesurée par SAT, révele la présence de tungstene dans les
précipités de type M,C. Cet élément diffuse tres lentement et permet de ralentir la
coalescence des carbures et la chute des propriétés mécaniques associées.
Contrairement aux nuances de la méme famille, le temps et la température de revenu
semblent donc plus faciles a caler. Ainsi, aprés 10h de revenu a 516°C, la précipitation
présente une fraction volumique d’environ 3% de carbures M,C de taille nanométrique.
Ces particules forment un réseau extrémement dense qui fait obstacle au mouvement
des dislocations ce qui conduit a une résistance mécanique élevée, nécessaire pour
I'application.

La résistance a la coalescence des carbures permet une dissolution maximale de
la cémentite. En effet, la cémentite se forme avant la précipitation des carbures alliés
lors du revenu et sa dissolution nécessite un temps de revenu long qui entraine
également la coalescence des carbures, effet indésirable. Si pour les nuances AerMet®
100 et AF1410, un compromis doit étre trouvé entre dissolution de la cémentite et
coalescence des carbures alliés, cela ne semble pas étre le cas pour I'acier M54@. Le faible
taux de carbures de fer a pour effet de maintenir un niveau de ténacité élevé.

Les parameétres de la mise en solution influencent trés peu la précipitation des
carbures. Des préconisations sévéres d’austénitisation (palier a basse température et

vitesse de chauffage élevée) sont recommandées par QuesTek mais difficilement
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réalisables industriellement. L'étude a montré que leur intérét métallurgique et
mécanique est limité. Une mise en solution supérieure a 1020°C est cependant
nécessaire pour éviter la présence de carbures non dissous grossiers ainsi qu'une baisse
de la ténacité. La présence de carbures non dissous de type MC riches en titane qui évite
la croissance exagérée du grain austénitique participe a la stabilité des propriétés en
fonction des conditions de la mise en solution. Une dissolution compléte des carbures
grossiers et en fraction volumique importante est ainsi possible. Les éléments d’alliages
se retrouvent donc en solution solide a la trempe, ce qui favorise une précipitation fine et

dispersée au revenu.

L’objectif principal de la thése, qui était d’identifier le parametre microstructural a 'origine
des variabilités de la limite d’élasticité ainsi que le moyen de les contrbler, a donc été atteint.

Cependant, des perspectives demeurent pour compléter ces travaux :

= Mettre en évidence le mécanisme de diffusion du carbone pendant l'arrét entre la
trempe a 'huile et le traitement par le froid et proposer ainsi un modele qui dépend du
temps et de la température basé sur un mécanisme physique thermiquement activé. Des
analyses en SAT a I’état brut de trempe et selon plusieurs conditions d’intertraitements
pourraient permettre d’identifier les sites de ségrégation du carbone et de confirmer la
diffusion du carbone aux interfaces entre l'austénite et la martensite citée dans la
littérature.

* Proposer une solution si le taux d’austénite résiduelle est trop élevé apres le
traitement par le froid. Les traitements thermiques en conditions industrielles sont
parfois difficilement reproductibles de maniére précise. Un arrét prolongé ou a une
température élevée entre la trempe a l'huile et le traitement par le froid pourrait se
produire, ce qui entrainerait un taux d’austénite élevé et une baisse de la limite
d’élasticité. Pour réduire le taux d’austénite, un traitement cryogénique aprés revenu
pourrait étre réalisé. Cette trempe nécessiterait un second revenu pour adoucir la
martensite fraiche formée, mais éviterait la chute de la limite d’élasticité. Ce traitement
thermique est décrit dans le brevet du Ferrium® S53®[185]. Cependant, pour que
I'austénite se transforme lors du traitement par le froid aprés revenu, celle-ci doit étre
déstabilisée lors de cette étape, par appauvrissement en carbone du a la précipitation de
carbures par exemple.

= Déterminer le seuil de transformation sous contrainte de l'austénite. La
transformation de I'austénite en martensite lors d'un essai de traction a été montrée au
cours de ces travaux. Cette transformation pourrait faire l'objet d'une étude plus

approfondie afin de décrire précisément le mécanisme de transformation ainsi que le
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seuil de contrainte a partir duquel 'austénite se transforme. Pour cela, des essais de
traction réalisés in-situ dans un diffractometre de rayons X pourraient étre réalisés. Ces
expériences pourraient également étre complétées par des essais de traction
interrompus a différentes sollicitations avec des mesures de taux d’austénite a chaque
arrét.

Tester l'impact de l'austénite sur d’autres propriétés mécaniques. La
transformation de l'austénite en martensite lors de l'essai de traction permet a la
résistance mécanique de la nuance M54® de rester stable malgré des variations
importantes de la limite d’élasticité. Si ce phénomeéne ne semble pas impacter de
maniére significative la résilience, d’autres propriétés mécaniques pourraient
éventuellement subir des variations, comme la tenue en fatigue, la ténacité et la
corrosion sous contrainte.

Comprendre les mécanismes et le role de la chimie de la nuance M54® sur sa
résistance a la CSC élevée. En effet, le Kiscc de cet alliage, qui traduit la résistance a la
CSC, est élevé, environ 45MPaVm, et est un des atouts majeurs pour une application
potentielle dans les trains d’atterrissage. Plusieurs auteurs ont décrit le réle des carbures
M:C qui piegent I’hydrogene et augmentent ainsi le Kiscc[29,186]. Cependant, la nuance
AerMet® 100, qui possede un niveau de résistance mécanique et de ténacité égal a la
nuance M54®, est également durcie par des carbures M,C mais son Kiscc est plus faible,
environ 30MPaVm. Le tungsténe et le bore ajoutés dans l'acier M54® pourraient
également augmenter le Kiscc par 'amélioration de la cohésion entre les joints de grains
(cf. p.18). Afin de vérifier ces hypothéses, une étude serait donc intéressante. De plus, la
résistance a la CSC semble influencée par l'austénite de réversion d’aprés Pioszak[29].
L’austénite de réversion aurait ainsi tendance a diminuer la tenue a la CSC en se
chargeant en hydrogene puis en se transformant en martensite fraiche a 'approche de la
fissure. Cette transformation créerait alors des chemins privilégiés de propagation de la
fissure, constitués de martensite fraliche surchargée en hydrogéne. D’aprés ce
mécanisme, l'austénite résiduelle, moins stable que l'austénite de réversion, pourrait
donc avoir un effet encore plus néfaste sur la tenue a la CSC.

Etudier le réle de la microstructure sur les propriétés mécaniques par une
approche locale. Les propriétés mécaniques ont été étudiées de maniere globale dans
ces travaux, sans décrire les mécanismes d’amorce et de propagation de la fissure. Une
approche locale permettrait donc de mieux comprendre l'origine de I'excellent

compromis de propriétés de la nuance M54®,
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Annexe - Plans d’essais

Le traitement thermique de mise en propriétés d'un acier a durcissement secondaire est
composé de plusieurs étapes : la mise en solution, le traitement par le froid et le revenu. Afin
d’étudier les évolutions microstructurales au cours de ces étapes, les parametres du traitement
thermique sont modifiés et des caractérisations microstructurales et mécaniques sont réalisées.
Le Tableau A présente le plan d’essais pour I'étude de la mise en solution, le Tableau B pour le

traitement par le froid et le Tableau C pour le revenu.
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Résumé

Controle des propriétés mécaniques de 'acier Ferrium® M54® par la maitrise de sa microstructure
au cours du traitement thermique dans I'optique d’applications aéronautiques

L’acier Ferrium® M54® présente une composition chimique optimisée, basée sur 40 ans d’évolution et de
développement des aciers a durcissement secondaire a précipitation de carbures M,C. Le compromis de
propriétés Rm/Kic/Kiscc obtenu par la nuance M54® permet d’envisager son utilisation dans les trains
d’atterrissage d’avions gros porteurs. Cependant, les premiers essais mécaniques, réalisés par 'utilisateur
pour la montée en maturité de la nuance, ont montré une variabilité des propriétés mécaniques suivant le
traitement thermique appliqué. Ce travail de these s’applique donc a décrire les évolutions
microstructurales au cours du traitement thermique de la nuance M54® et les impacts sur les propriétés

mécaniques en se concentrant notamment sur le traitement par le froid.

Les différentes conditions de mise en solution et de revenu testées ont montré une certaine stabilité de la
précipitation au revenu et des propriétés mécaniques qui en découlent. La précipitation a été caractérisée
a différentes échelles afin de la comparer avec celle issue des nuances de la méme famille. En revanche,
selon les conditions de traitement par le froid réalisées, la limite d’élasticité varie de maniere significative
sans qu’aucun des parametres liés a la précipitation ne soient modifiés.

Le taux d’austénite est en revanche un parametre déterminant pour la limite d’élasticité et est tres
sensible aux conditions de traitement par le froid : temps et température entre la trempe a I'huile et le
traitement cryogénique et température de traitement cryogénique. Un traitement thermique amélioré a
ainsi été proposé pour obtenir un taux d’austénite réduit et constant et limiter ainsi les variations de
limite d’élasticité.

Mots clefs : Acier a durcissement secondaire UHR ; Carbures ; Traitement par le froid ; Taux d’austénite ;
Limite d’élasticité

Abstract

Control of Ferrium® M54@® steel mechanical properties by the control of its microstructure during
heat treatment to aeronautical applications

Ferrium® M54® steel presents an optimized composition, based on 40 years of research and development
on secondary hardening steels. This alloy exhibits an excellent Rm/Kic/Kiscc balance that allows
considering its use in landing gears applications of wide-body aircrafts in the future. However, initial
mechanical tests performed by the end-user have shown variability in mechanical properties depending
on the applied heat treatment. The main goal of this work is to describe the microstructural evolutions of
the alloy M54® during heat treatment and their impact on the resulting mechanical properties with a
specific focus on the effect of the cryogenic treatment.

The different austenitizing and tempering conditions investigated have shown a stability of the tempering
precipitation and mechanical properties. This precipitation has been characterized at different scales and
compared with other grades of the same family. On the other hand, depending on cryogenic treatment
conditions, a significant variation of the mechanical properties and in particular of the yield strength is
observed without any modification in the precipitation distribution and volume fraction or size.

Austenite content is critical for the yield strength and is very sensitive to the cryogenic treatment
conditions: time and temperature before cryogenic treatment and temperature of cryogenic treatment. An
improved heat treatment to obtain reduced and constant austenite content is proposed.

Keywords: Secondary hardening UHS steel ; Carbides; Cryogenic treatment; Austenite content; Yield
strength



