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Introduction 

Contexte industriel 

Les objectifs d'allègement de structure nécessaire à la réduction de la consommation de 

carburant, d'émission de bruit, de C02 et d'oxydes d 'azote (NOx) motivent les motoristes 

aéronautiques à développer des matériaux de plus en plus performants. C'est dans ce 

contexte global que Snecma et General Electric ont lancé un programme de recherche et de 

développement technologique pour proposer une nouvelle génération de turboréacteur : le 

LEAP-X. Une des solutions adoptées par le motoriste Snecma est l 'accroissement du taux de 

dilution du turboréacteur (rapport flux d'air total / flux d'air chaud), en réduisant le 

diamètre de l'arbre de turbine (Figure 0.1 ). Ainsi, la solut ion proposée par Aubert&Duval et 

Snecma est le remplacement de l'acier Maraging 250 actuellement utilisé, par un acier aux 

propriétés mécaniques à chaud en traction et en fatigue améliorées afin de répondre au cahier 

des charges. Un brevet a été déposé par Snecma et Aubert&Duval [1] concernant une 

nouvelle nuance d'acier maraging, le X25NiCoCr13-06-05, connu sous le nom commercial 

ML340"'. 

Figure 0.1 : (a) Coupe du turboréacteur Leap 1-A et (b) photographie d'un arbre de turbine en 

acier maraging. 

Les propriétés mécaniques exceptionnelles de cet acier (Rm ~ 2300 MPa) reposent sur une 

métallurgie originale conduisant à une structure martensit ique renforcée par la précipitation 

de deux phases durcissantes que sont les carbures (Cr, Mo)2C et les intermétalliques NiAI. 

L'absence de titane dans cet acier, contrairement aux aciers maraging conventionnels comme 

le Maraging 250, permet d 'éviter la présence de nitrures de titane dommageables en fatigue et 

laisse escompter un potentiel en fatigue plus élevé nécessaire pour cette application moteur. 

Cependant, la présence d 'aluminium combinée à celle de l'azote, non totalement éliminée lors 

de l'élaboration se traduit par la précipitation de nitrures d 'aluminium (AIN) avec une taille 

pouvant dépasser la dizaine de microns. Au cours d 'essais de fatigue, des éprouvettes en acier 

ML340"' ont rompu prématurément et l 'expertise des faciès de rupture de ces éprouvettes a 
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montré que les fissures s'initiaient sur ces nitrures d'alurniniurn avec une morphologie bien 

spécifïque en feuillet. A titre d'exemple, la Figure 0.2 illustre le faciès de rupture à différentes 

échelles d'une éprouvette rompue après 5000 cycles environ. 

Figure 0.2 : Fractograpilie d'une éprouvette de fatigue rompue après 5000 cycles montrant 

l'initiation et la pmpagation de J'amorce sur un nitrure d'aluminium. 

Objectif et démarche de l'étude 

La principale difficulté rencontrée lors de l'élaboration de cet acier est que la teneur en 
azote ne peut pas être réduite à zéro. En effet, les techniques d'élaboration sous vide actuelles 

(VIM pour Vacuum Induction ~del ting et V AR pour Vacuum Arc Remelting) ne permettent 

pas d'éliminer totalement l'azote de l'acier en raison d'une pression partielle résiduelle en 
azote non nulle dans l'enceinte du four. La présence d'azote en quantité infinitésimale 

(5,5 ppm dans le ~~IL340"') entraîne ainsi la précipitation de nitrures d'aluminium avec des 

tailles et des morphologies diverses et variées. L'objectif premier de ce travail de thèse est de 
comprendre la genèse de ces nitrures d'aluminium ct, par la suite, de déterminer les effets des 

paramètres thermiques, thermomécaniques ct chimiques, sur ces tailles ct morphologies. Il 

importe, dans ce travail de thèse, d'identifier des voies métallurgiques qui permettent 

d'inhiber la formation de ces nitrures ou de limiter leur taille, afin de prévenir la présence de 
points bas sur la tenue en fatigue liés à des amorçages sur ces précipités. Cette étude s'appuie 

sur une forte approche expérimentale tout en faisant appel à des outils de simulation 
thermodynamique ct cinétique. 

Si on sc réfère à la littérature, de nombreuses questions restent en suspens. En effet, sur le 

plan cristallographique, quelle est la structure cristalline des nitrures d'aluminium présents 

dans l'acier ML340'", quelles sont les relations d'orientation que ces derniers adoptent avec la 

matrice ? Sur le plan morphologique, pourquoi les tailles des AIN que l'on observe (1-20 pm) 

sont-elles nettement supérieures à celles que l'on peut rencontrer dans la lit térature ? Sur les 

plans thermodynamique ct cinétique, quels sont les domaines de précipitation de ces AIN ct 

les cinétiques correspondantes compte tenu des fortes disparités que l'on trouve suivants les 

compositions chimiques des aciers étudiés dans la littérature ? Bien que les travaux issus de 

la littérature nous permettent de mieux appréhender les mécanismes mis en jeu lors de la 
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formation des nitrures d'aluminium, il est impossible d'exprimer une loi globale régissant leur 

domaine d'existence en température ainsi que leur cinétique d'évolution au cours de 

traitement thermique ct/ mt thennomôcaniquc. 

Le chapitre I est consa.crô à un état de l'art sur la. prôcipitation des AIN dans les aclCrs. 

Les différentes familles d'aciers maraging seront tout d'abord décrites brièvement ainsi que 

leur différenciation en termes de microstructures. l\ous avons ensuite recensé les différentes 

morphologies ct structures cristallographiques du nitrure d'aluminium dans les aciers. Enfin, 

nous avons principalement porté notre attention sur les cinétiques de précipitation des Al~ 

dans les domaines austénitique et ferritique et à l'influence d'une déformation plastique à 

chaud sur ces cinétiques. L'impact de la présence de ces AlN sur les propriétés mécaniques 

est également abordé. 

Le chapitre II dresse les conditions expérimentales des principaux outils utilisés au cours 

de cette thèse. Dans un premier temps, nous présentons les outils qui nous ont permis de 

réaliser les traitements thermiques ct thcnnomôca.niques. Une grande partie de cc chapitre 

s'attache ensuite à expliquer la démarche de quantification automatisée au microscope 

électronique à balayage des grandeurs microstruct.urales propres aux AlN et à décrire les 

techniques cl'a.nalysc chimique ct d'identification cristallographique à diffôrentcs ôchcllcs. 

Dans le chapitre III, nous cara.ctôrisons les phases en prôsence à l'ôtat brut de réception, la 

structure cristallographique ct la morphologie des Ali\ ct nous quantifions les grandeurs 

microstructurales des AlN. Ensuite , nous déterminons les t empératures de tran sformation 

caractéristiques de l'acier (:\·1,, Ac1, Ac,,, T ,.,Ji<lu" et Ttiqui<lu") à l'aide de différentes techniques 

d'analyse. Dans la dcrniôre partie de cc chapitre, nous ôtudions la cinôtiquc de dissolution des 

Al~ et déterminons la température de solvus des Al~. Cette démarche préalable est 

primordiale pour fabriquer une microstructure exempte d 'Ali\ permettant par la suite 

d'(~tudier la. cinôtiquc de précipitation. 

Le chapitre IV est consacrô à l'ôtude de la cinôtiquc de précipitation des Ali\ au cours de 

traitements thermiques. L'influence de la vitesse de chauffage / refroidissement , de la 

température et du temps de maintien isotherme sur la cinétique de précipitation des Al~ 

depuis une tempéra ture supérieure à celle du sol vus des Ali\ sont d' abord étudiés. Ensuite , 

nous proposons un chemin thermique pour réduire considôrablcmcnt la taille des prôcipitôs 

Al~ . Enfin, les résultats sont discutés à la fin de ce chapitre. 

Le chapitre V présente l'effet d 'une déformation plastique à chaud sur la cinétique de 

précipitation des Al~. L'aspect recristallisation de la microstructure est évoqué en lien avec 

la précipitation des Al~. 

Enfin, nous terminons par une synthèse des principaux points dégagés au cours de cette 

étude et nous proposons en perspective quelques idées de prolongement de l'étude. 
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Chapitre 1 

Etat de l'art sur la précipitation des 

AIN dans les aciers 

Ce chapitre fait la synthèse bibliographique des études menées sur la précipitation des 

nitrures d 'aluminium (AIN) dans les aciers. Dans un premier temps, nous aborderons les 

caractéristiques propres des aciers maraging et ce qui définit ces nouveaux matériaux à haute 

valeur ajoutée. Nous recenserons ensuite les différentes structures cristallographiques des 

AIN, leurs morphologies ainsi que leur solubilité dans les aciers. Une partie de ce chapitre 

sera également consacrée aux cinétiques de précipitation des AIN dans les domaines 

austénitique et ferritique. Enfin, nous nous intéresserons à l'effet d'une déformation plastique 

sur les cinétiques de précipitation des AlN et à l'impact de la présence de ces AIN sur les 

propriétés mécaniques. 

1.1 Les aciers maraging 

Les premiers aciers maraging ont connus leur essor aux USA vers la fin des années 50 dans 

un contexte économique et géopolitique de « course à l'espace » et continuent actuellement 

de faire l'objet de développements et d 'investigations importants de par leurs propriétés 

mécaniques avantageuses par rapport aux aciers dits « classiques ». La littérature [2] [3] qui 

leur est consacrée est à l'échelle de l'intérêt qu'ils suscitent pour les industries de pointe 

(aéronautique, aérospatiale, défense, sports de haut niveau, etc.). 
Maraging est l' acronyme des mots Martensite Age-Hardening, pour durcissement par 

vieillissement de la martensite, il définit ainsi les grandes lignes de cette famille d 'aciers. En 

d'autres termes, il s'agit d 'aciers martensitiques dont les propriétés mécaniques finales sont 

obtenues à l'issue d'un revenu (ou traitement de vieillissement) au voisinage de 500 oc. Lors 

de ce revenu, on assiste à une précipitation fine de carbures et/ ou d'intermétalliques 

entraînant ainsi une augmentation significative de la résist ance mécanique du matériau, tout 

en conservant une ténacité satisfaisante. Une des conséquences majeures pour ce type d 'acier 
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Chapitre 1 Etat de l'art sur la précipitation des nitrures d'aluminium 

distinguent par le compromis résistance à la corrosion - propriétés en traction - ténacité. Il 

est tout de même nécessaire de préciser que la résistance maximale de ces aciers est inférieure 

(1100 - 1700 MPa) à celle des aciers maraging « classiques». Certains aciers maraging 

inoxydables plus récents permettent d 'atteindre une résistance maximale de 1900 MPa 
(MLX19n', etc.). 

1.1.3 Les aciers marag1ng à durcissement duplex carbures 

intermétalliques 

La troisième grande famille de ces aciers concerne les aciers maraging à durcissement 

duplex carbures - intermétalliques. Notre matériau d 'étude, l'acier ML340"\ fait partie de 

cette famille. Ces aciers maraging à durcissement duplex ont connu leur essor récemment , 

vers les années 90, et commencent à être utilisés dans le domaine de l 'aéronautique, en 

remplacement de la première famille d 'aciers maraging, citée précédemment . Historiquement, 

la société Carpenter a été la première à développer une nuance d'aciers maraging à 

durcissement duplex avec la famille des Aermet. Pour ces aciers, le carbone n 'est plus un 

élément d'alliage résiduel (0,1 à 0,3 %) ; il contribue au durcissement lors du vieillissement de 

la martensite grâce à la précipitation fine et simultanée de carbures du type (Mo, Cr)2C et de 

la phase intermétallique B2-NiAl. Un programme de recherche associant à la fois des 

universitaires et des industriels (General Electric, MIT, Dai do, etc.) a permis le 

développement de nouveaux aciers tel que le GE1014TM' possédant une résistance mécanique 

accrue en conservant un très bon compromis en ténacité [6]. Cependant , les teneurs élevées 

en nickel et en cobalt en font des alliages plus coûteux par rapport à la première famille 

d'aciers maraging. Par ailleurs, la fabrication de pièces à partir de ces aciers est difficile (en 

particulier lors de l'étape d'usinage) car la présence de carbone rend la phase martensitique 

brute de trempe dure et fragile. Pour pallier le coût plus important de ces aciers, la société 

Aubert&Duval, en partenariat avec Snecma, a développé un nouvel acier (ML340'") avec une 

teneur en cobalt plus faible et une teneur en aluminium plus élevée que l' acier GE1014r". La 

complexité des microstructures au sein de cette sous-famille d'aciers a conduit à la mise en 

place d'un programme de recherche ANR baptisé AMARAGE (Aciers MARtensitiques Alliés 

de nouvelle GEnération) afin de comprendre la métallurgie, les mécanismes de précipitation 

et les relations entre précipitation et propriétés mécaniques de ces nouveaux aciers en vue 

d'améliorer le compromis résistance mécanique / t énacité. Les travaux de thèse de Bellot [7] 

et Mauriès [8] ont contribué à mieux appréhender les séquences de précipitation dans ces 

aciers martensitiques à très hautes résistances mécaniques. 

Dans cette sous-famille d 'aciers maraging à durcissement duplex, le titane est présent 

uniquement à l'état de traces, ce qui permet d'améliorer la durée de vie en fatigue de ces 

aciers en évitant la formation de nitrures de titane (TiN) lors de l'élaboration de l'acier. Pour 

compenser l'absence de précipités durcissants -NhTi , la teneur en aluminium est plus élevée 

afin d'augmenter la quantité de précipités durcissants B2-NiAl et garantir ainsi de bonnes 

propriétés mécaniques. Cependant, il apparaît tout de même des inclusions non-métalliques 

du type nitrures car les techniques d 'élaboration sous vide actuelles (VIM pour Vacuum 

Induction Melting et VAR pour Vacuum Arc Remelting) ne permettent pas d 'éliminer 

totalement l'azote de l'acier. La présence d'azote en quantité infinitésimale ( < 10 ppm) 

entraîne ainsi la précipitation de nitrures d'aluminium (AIN) avec des tailles supérieures à la 
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Chapitre 1 Etat de l'art sur la. précipitation des nitrures d'aluminium 

de l'alurniniurn et de l'azote aux joints de grains, ce qui aurait pour conséquence d'augmenter 

le produit de solubilité des AlN [27] . 

.. ~ 
' 

·~· . 
~· 

. · ·. # 
":' - ~ '\ ... .. ~' . .... 

'- - ~ 
1 

(f) 

• 

• 

• 
•• 50nm 11Jm - -

Figure 1.2: "\1orplwlogies principales des AiN (a) AiN dendritiques formés EW cours de la 

solidification d'un acier (0,17% Al 170 ppm N) refroidi tTès lentement ( < 1 °C/ min) {28} (b) AIN 

en biitomwts aprôs un revenu à 750 oc à partir d'un état trempé depuis 1200 oc (0,23 % Al- 0,03 % 
Al) {29} (c) AIN de fbnne cuboïdale obtenus après 1m laminage à chaud de tôles en aciers à 

bas-carbone (0,0338 %ill- 47 ppm N) ct bobin6cs à 640 oc {19} (d) AIN en plaquettes après lW 

refroidissement lent depuis le domaine austénitique (0,17 % Al - 170 ppm N ) {30}( e) AIN de formes 

facettées prismatique/hexagonale obtenus après un revenu cie 24 h à 700 oc d 'un acier bas-carbone 

(0,04 % AJ 52 ppm N) {21} (t') A11V de forme facettée hexagonal formé dans un hain liquide à 1600 oc 
pour 1111 acier Fe-AI-N (1,945 % Al- 145 ppm N ) {31}. 
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Chapitre 1 Etat de l'art sur la. précipitation des nitrures d 'aluminium 

grand nombre de données expérimentales concernant la solubilité des AIN dans le domaine 

austénitique, pour des aciers de composition chimique nominale relativement proche, ont été 

résumées par Radis ct a.l. [44] ct sont reportées dans le Tableau 1.1 ct sur la. Figure 1.3. 

Log (Al[wt.%]*:\[wt.(Y::,]) Référence 

1 4,:382-11085 / T [45] 

2 0,528-5938/ T [46] 

3 1,79-7184/T [47] 

4 4,5989-11568/ T [48] 

0 1,03-6770/ T [49] 

6 1,95-7400/T [41] 

7 0,725-6180/ T [50] 

8 0,:309-6015 / T [50] 

9 1,48-7500/ T [51] 

10 1,8-7750/ T [52] 

11 3,577-10020/ T [53] 

12 2,923-9200 / T [53] 

13 3,079-9295 / T [53] 

14 6,4-14%G/T [19] 

15 0,18-5675/ T + 2,4 x Al (vvt. %) [54] 

Tableau 1.1: Produits cie solubilités des nitrlll'es d'aluminium dans l'austénite {44}. 

-2 

......... 
~ 0 

1_3 
z 
x 

'ii 
~ -4 

~ 
Cl 

..Q 
Il -5 

.::.! 
Cl 

..Q 

-6 ~~~r-~~--r-~~--r-~~--r-~ 

800 900 1000 1100 1200 1300 1400 

temperature 1 oc 

Figure 1.3: Produits de &olubilité:; des nitrures d'aluminium clans l'aw:;ténite {44}. 

Les données expérimentales ct celles issues de calculs t hermodynamiques montrent 

clairement une certaine dispersion. Les cakuls effectués avec la base de données commerciale 

« TCFE:~ >> [55] sont en accord avec nn grand nombre de produits de solubilité obtenus 

expérimentalement prédisant une température de sol vus des Al::\ assez basse (courbe en traits 

discontinus sur la Figure 1.3). Par contre, la pente associée à l'évolution calculée du produit 

de solubilité avec la température semble être plus forte par rapport à la plupart des produits 

de solubilité obtenus expérimentalement. Ces variations des produit s de solubilité peuvent 
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Chapitre 1 Etat de l'art sur la. précipitation des nitrures d'aluminium 

que le taux de phase AL'\ prédit à l'équilibre thermodynamique pouvait être atteint pour des 

vitesses de refroidissement inférieures à 120 K .h-1
• Honer et al. [35] (Figure 1.5) notent que 

pour une vitesse de refroidissement donnée jusqu'à 400 °C, le taux de phase Al~ précipité est 

significativement plus important dans l'acier Fe C Mn que dans l'ader Fe C Cr Mo 

- ~i, malgré un produit de solubilité plus faible pour l'acier Fe - C - Mn. Ils expliquent cela 

en raison d'une plus longue période passée dans le domaine (diffusion plus rapide de 

l'aluminium) à cause des températures de transformations plus élevées pour l'acier Fe C 
Mn. 
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Figure 1.5: Effet de la vitesse de refroidissement .sur ht précipitation des AlN dans des aciers C

Mn et Cr - 1v1o - Ni {35}. 

Kubota. et al. [68], quant à eux, ont montré que la précipitation des AIN na pas lieu au 

cours du refroidissement d'un acier C Mn Cr (0,014% Al 100 ppm N) quelle que soit la 

vitesse de refroidissement imposée. Dans la littérature, peu d'études font état des domaines 

d'existence des AIN en fonction de la vitesRe de rcfroidisRement. Cependant, Iwayama ct al. 

[69] ont déterminé la courbe de précipitation en refroidissement continu des AIN (CCP en 

anglais pour Continuons Cooling Precipitation) pour un acier Fe - 3% Si (0,027% Al - 74 

ppm N). Cette courbe est montrée Rlll' la Figure 1.6. Dans le caR d'une vitCRse de 

refroidissement constante de 2 oc.s~1 depuis la mise en solution des AlN à 1300 oc, la 

précipitation des Al:\' débute vers 1160 oc. 

Ainsi pour un acier de composition chimique donnée, l'histoire thermique initiale d'un 

produit (billette, lingot, brame, etc.), et notamment la vitesse de refroidissement depuis la 

mise en solution des AIN, a un impact. significatif sur la fraction de phase AIN précipitée. 

Pour des vitesses de refroidissement très lentes, le taux de phase AIN précipitée suivra les 

conditiom d'équilibre thermodynamique tandis que la précipitation deR AIN pourra être 

tot-alement annihilée pour des vitesses de refroidissement très rapides. 
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Figure 1.6: Courbe de refroidissement en continu (CCP) des AIN pour un acier Fe - 3 % Si (0,027 

%AI- 74 ppm N) {69}. 

1.3.2 Précipitation en condition isotherme 

1.3.2.1 Précipitation dans le liquide 

Kim et al. [31] ont montré que la précipitation des AIN dans un alliage Fe - Al - N peut 

être effective dans le domaine liquide lorsque les écarts entre les teneurs en aluminium et en 

azote sont marqués (1,94 % Al - 145 ppm N). Par ailleurs, la solubilité de l'azote dans le 

liquide décroît lorsque la teneur en aluminium augmente. Lorsque la formation des AIN dans 

le domaine liquide a lieu , elle conduit à une morphologie facettée de type prismatique 

hexagonale assez massive (et non sous forme de plaquette) . 

1.3.2.2 Précipitation dans l'austénite 

Un exemple de diagramme TTT délimitant le domaine d'existence des précipités AIN 

(pour 50 % de phase précipitée) est présenté sur la Figure 1. 7 pour un acier contenant 0,05C 

- 0,3Mn - 0,12Al - 70 ppm N en mass.%. Le domaine d 'existence des AIN est somme toute 

classique puisque nous retrouvons une courbe en C. Pour cet acier, nous pouvons constater 

que la cinétique de précipitation est lente quelle que soit la température de maintien 

isotherme considérée dans le domaine austénitique. La vitesse maximale de précipitation des 

AIN dans cet acier se situe aux alentours de 1150 °C. Le même constat a été observé par 

Kèinig et al. [52] dans un acier contenant 0,2C - 0,05Al - 0,024N (mass. %) puisque 6 h de 

maintien isotherme à cette température sont nécessaires pour précipiter la totalité de la phase 

AIN à l'équilibre thermodynamique. 

A haute t empérature (proche de la température du sol vus des AlN), la cinétique de 

précipitation est extrêmement lente car le degré de sursaturation (aluminium et azote) dans 

l'austénite diminue. Vodopivec [70] propose que la cinétique de précipitation des AlN dans 

l'austénite n'est pas contrôlée par la sursaturation en aluminium, qui est faible dans 

l'austénite, mais plutôt par la barrière de germination. Pickering [71], quant à lui, suggère 

que la germination des AIN est rendue difficile en raison de la différence de structure 

cristalline entre le précipité AIN (hexagonale) et la matrice austénit ique ( CFC). Cette 
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Chapitre 1 Etat de l'art sur la. précipitation des nitrures d'aluminium 

austénitique à des températures comprises entre 1000 et 1350 °C. De part ces chemins 

thermiques, il a été considéré que seul la dissolution/croissance/coalescence est effective lors 

du traitement d'austénitisation. Un exemple de comparaison entre la. modélisation ct 

l'expérience est porté sur la Figure 1.8. Il s'agit de l'évolution de la distribution en taille des 

AlN et nous constatons un bon accord entre les différents résultats. 
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Figure 1.8 : Evolution cie la dù;tribution en taille de~:~ AIN (initialement revenu à 700 oc pendant 

24 11) après un maintien isotherme à 1000 oc pendant 5400 s {48}. 

Les observations à l'échelle elu l\1ET ont montré des réseaux de précipités cl' Al::\ à 
l'intérieur des graim; a.usténitiques à l'issue des maintiens isothermes dans le domaine 

austénitique. Ces réseaux sont issus de la précipitation des AIN sur les anciens joints de 

grains de la ferrite. Pour des températures inférieures à 1150 oc, on assiste à une dissolution 

partielle des Al::\ dans les premiers instants du maintien isotherme, puis à un régime de 

eoaleseenee. A des températures supérieures à 1150 ac, les précipit és sont complètement 

dissous. Par ailleurs, les précipités de forme hexagonale tendent vers une forme rectangulaire 

au cours des maintiens isothermes. D'après les auteurs, les précipités adoptent une forme qui 

minimise l'énergie interfacia.le, ce qui implique des orientations préférentielles entre le 

précipité ct la matrice. Cependant, ils n'ont pas mis en évidence de relations d'orientations 

entre AIN et la matrice. 

Dans leur second modèle [73], l'étape de germination hétérogène (dislocations et j on joints 

de grains austénitiques) est considérée (théorie classique de la germinat ion). Pour l'ét ape de 

croissance, ils ont appliqué, tout comme Lankreijer et al. [74], le modèle phénoménologique de 

Johnson-Mchl-Avrami-Kolmogorov [75]. Ainsi, dans le cas de la précipitation dans 

l'austénite, les résultats de ce modèle sont en bon accord avec les résultats expérimentaux 

tirés des travaux de Vodopivec [70], connne le montre la Figure 1.9. Bien que la germination 

hétérogène soit considérée dans leur calcul, les valeurs de flG* pour la germination sur les 

dislocations à ces températures (840 oc ct 1000 oc) sont bien plus grandes que celles pour la 

germination aux joints de grains. La cinétique de germination est complètement conditionnée 

par la. gennination aux joints de grains. 
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Figure 1.9: Evollltion de la fi·action de phase Al.i.V (calc11lée et mes11rée) en fonction dll temps de 

maintien isotherme dans un acier bas-carbone (0,051 % Al - 73 ppm N) ; les données expérimenttûes 

sont issus des travaux de \fodopi,rec {70]. 

Après validation de leur modèle, ils ont appliqués leur modèle à 2 aciers bas-carbone pour 

simuler les diagrarnmes TTT (Temps Température Transformation) reportés sur la. 

Figure 1.10. Les résultats de la simulation mettent clairement en évidence l'effet des teneurs 

en aluminium et en azote sur la cinétique de précipitation des AIN. 
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Figure 1.10 : Diagrammes TTT calculés pour ln précipitation des AIN dans hwsténite dans des 

aciers bas-céŒbone ; les courbes montrent le début de la précipitation des A.JN [73]. 

Les travaux de Radis ct a.l. [33] [44] [76] semblent être les plus aboutis quant à la prédiction 

des cinétiques de précipitation des Al:'\ dans des aciers rnicroalliés. L'ensemble de leurs 

calculs a été réalisé en utilisant le logiciel MatCa.ld'''. Ils ont établis une nouvelle expression de 

l'énergie de Gibbs des AIN en s'appuyant sur des données expérimentales tirées de la. 

littérature (cf 1.2.3.2). Afin de reproduire l'arrangement spatial des AIN le long des joints de 

grains austénitiques et à l'intérieur des grains austénitiques (dislocations), ils ont considéré 

une diffusion plus rapide le long des joints de grains en eornparaison à ecllc à l'intérieur des 

grains. En effet, cette variable semble nécessaire pour prédire la. cinétique de précipitation des 

AIN dans l'austénite car la germination a. lieu principalement aux joints de grains à cause 

d'un éeart à la eohérenec trop important entre lŒ précipités ct la matriee [34][77]. Ils ont 

également tenu compte de l'évolution du module d'Young avec la température ou encore de 

la dépendance des énergies intcrfa.cia.lcs avec la température ainsi que la. composition 

chimique nominale. Ces paramètres sont souvent négligés dans les modèles classiques de 
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gennination/croist-mnce. Ainsi, ils ont montré que la cinétique de précipitation des AIN diffère 

notablement de celle obtenue classiquement avec un modèle dont la distribution des 

précipités est considérée comme aléatoire et un champ de diffusion sphérique. Dans ce 

modèle, la précipitation aux joints de grains et/ ou sur les dislocations est fonction de la 

composition chimique, de la taille de grains et de la. température de maintien isotherme. 

Radis et al. [33] ont également étudié, d'un point de vue expériment al, la précipitation des 

AIN dans l'austénite dans un des aciers microalliés (0,002%C ~ 0,14%Al ~ 44ppml\). Des 

observations microstructuralcs ont été menées à l'issue de traitements thermiques en 

condition isotherme à 950 ct 1050 oc, ct pour différents temps de maintien isotherme (entre 

10 et 10000 s) , en ayant pris soin au préalable d'effectuer une mise en solution complète des 

AIN à 1380 oc pendant 20 s. Les morphologies des AIN sont assez diverses puisque les 

observations par l\IET montrent des formes telles que des cuboïdes, des plaquettes mais aussi 

des formes irréguliôres. A noter que la taille moyenne des précipités n 'cxcôdc pas 500 nm ct 

possède une structure cristallographique hexagonale. En s'appuyant sur le modèle développé, 

ils ont calculé le diagramme TTT (Figure 1.11) de cet acier 1nicroallié et l 'ont comparé mLx 

observations microHtructuraleH. Pour cet alliage, leH résultats de la simulation montrent que 

la précipitation des AIN a lieu principalement aux joints de grains, tandis que la précipitation 

sur les dislocations est effective pour des températures inférieures à 900 °C. La température 

correHpondante au nez de précipitation deH All\, dam; la. région auHténitique, eHt. 

approximativement de 1050 oc et le tempH nécesHa.ire pour atteindre 5 % de fract ion de phase 

précipitée est de 20 s. 
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Figure 1.11 :Diagramme temps-température-transformation (TTT) calculé pour un acier lms 

carbone (0,002%C - 0,14%Al - 44ppmN) et comparaison avec les données expérimentales [33} -les 

traits pleins ct discontinus représentent 5% ct 95% de ln fraction de phase A.JN précipit6c, 

respectivement aux j oints de grains ct sur les dislocations ; les cercles pleins correspondent à ln 

détection expérimentale des AIN ct les cercles vides lorsqu 'ils ne sont pas détectés. 

1.3.2.3 Précipitation dans la ferrite 

De manière générale, la précipitation des nitrures chtluminium dans le domaine fcrritique 

est accélérée car la diffusivité~ la solubilité ct la force motrice de germination diffèrent 

notablement de celles du domaine a.usténitique. La. vitesse de diffusion de l'aluminium clans la. 

ferrite est moins élevée que celle dans l'austénite et l'a.:r.ote est peu soluble dans la ferrite. Pa.r 
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conséquent, une seconde combe en «C» (Figure 1.7) est ainsi obtenue entre 700 oc et 900 oc 
environ [44][49][50][73][78][79]. La température à laquelle la cinétique de précipitation est 

maximale dépend de la température de début de transformation ---+ (Ar3) ct peut 

atteindre 900 oc dans 1m acier bas-carbone [26] alors que dans le diagramme TTT de la 

Figure 1. 7 [54], celle-ci est plus basse (environ 800 °C). Il est important de souligner que la 

forme des cinétiques de précipitation dans la gamme de température 700-900 oc n'est pas, 

comme le suggère un certain nombre d'auteurs, le comportement classique d\me courbe en 

!<C>> mais est due uniquement à l'intervention de la transformation de phase ---+ . La 

cinétique de précipitation des AIN, en condition isotherme dans la ferrite, diminue ensuite 

rapidement avec la température et, malgré une sursaturation élevée, elle peut être considérée 

comme négligeable en dessous de 550 oc [52]. 

Toutes ces données disponibles sur la prédpitation isot herme des AIN ont été obtenues 

pour des échantillons qui ont été remis en i'iolution (au-dessus de la température du solvus deR 

AIN) puis trempé directement à la température de maintien isotherme considérée. 

Cependant, plusieurs travaux [50][51][52][70][78][80] ont montré que la cinétique de 

précipitation peut être fortement impactée si, après la ren:lise en solution des All'\, lŒ 

échantillons sont trempés jusqu'à la température ambiante avant <.Pêtre portés à la 

température de maintien isotherme. Des résultats contradictoires sont observés. Le passage à 

température ambiante accélère la. précipitation pour les uns [51 ][52][70] ou la retarde pour les 

autres [50][78][80]. Il est probable que ces disparités proviennent d'une diffërence entre les 

étati'i initiaux (à l'issue de la trempe à l'ambiante) avant le maintien isotherme. De plus si la 

remise en solution des AIN n'est pas complète, ou si la précipitation a lieu lors de la trempe 

ou lors de la remontée en température, alors la dnét.ique de précipitation sera accélérée. 

Malheureusement, ces travaux ne mentionnent pas de différence notable quant à la taille des 

AIN. Il est intéressant de noter que pour la trempe indirecte (passage par l'ambiante), 

contrairement à la trempe étagée à la température de maintien isotherme, il semble qu'il n 'y 

a pas de discontinuité dans le taux de phase AIN précipitée, liée à la transformation de phase 

--+ , comme le montre la Figure 1.12. 
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Figure 1.12 : Taux de plulsc AIN précipitée pour un acier à 0,2%C - 1,5%Mn - 0,055%Al -

240ppm N, mise en solution à 1350 ac suivi d'une trempe à l 'eau puis maintiens isothermes à 

differentes températures {52]. 
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Le modèle cinétique développé par Radis et al. [33] [44] [76] , et présenté dans la partie 

1.2.3.2, a permis à ses auteurs de montrer une comparaison des cinét iques de précipitation 

des AIN dans des aciers bas carbone, représentée sur les diagrammes TTT de la Figure 1.13. 

Dans les simulations, la transformation allotropique de l'austénite en ferrite se produit à 

800 oc et on ne considère pas de domaine biphasé. C 'est pour cette raison que nous 

n'observons pas de courbe en « C » dans le domaine ferritique. Les calculs sont effectués en 

prenant en compte des tailles de grains différentes pour l'austénite et la ferrite 

(respectivement 100 11rn et 10 11rn). Sur la Figure 1.13, la précipitation des AlN aux joints de 

grains est représentée par les traits pleins et celle sur les dislocations en traits pointillés. 

Globalement, nous constatons que ces deux diagrammes TTT sont très différents malgré des 

teneurs en aluminium et en a:z;ote du même ordre de grandeur. Notons que pour le cas de 

notre acier, le ratio entre les teneurs en aluminium et en azote est d 'environ 2600 tandis qu'il 

est compris entre 2 et 5 pour ces deux aciers bas-carbone. 

1500 

1400 

1300 

Al = 0.019 wt.% 
N = 39 ppm 

T sel = 1 040 ·c 
p 1200 

~ 1100 

~ 1000 

~ 900 
E austenite 
2 800 ~--~--~~~----~----~~re~r~ri~te 

700 

600 

500-r-..-.-.-.-~--~-r-..-.-.-.-~ 

(a) 
104 106 108 1010 1012 1014 

time / s 

Al= 0.055 wt.% 
1500 N = 240 ppm Tscl = 1417 •c 
1400 J-.::.=-g-ra"""i-n -:-b....:.ou-'-n-d:-a-,rie-s---------=------
1300 ---· dislocations 

p 1200 

~ 1100 

~ 1000 

~ 900 
E austenite 
2 800 -t---.:+-*-.:-__._ __ .._~'-----------"~fe;.:;.r""ri:=te 

700 

600 

500-r-.,-.-,-,,~~---..-.-.-.-~ 

10·2 1 oo 102 1o• 1 os 1 os 10'0 1 0'2 1 o•• 
{b) time / s 

Figure 1.13: Diagrammes TTT calculés pour deux aciers bas-carbone à l'aide du modèle de Radis 

et al. [44}. 

Tout d'abord, nous remarquons que la température du solvus des AIN est drast iquement 

différente entre ces deux aciers. Pmu le diagramme TTT reporté Rnr la. Figure 1.13 (a), seule 

la précipitation des Al~ sur les joints de grains opère jusqu 'à 600 oc tandis que la 

germination sur les dislocations est prédite seulement pour des températures inférieures. Sur 

le diagramme TTT de la. Figure 1.1:) (b), on constate que la. précipitation deR AIN a lieu à la 

fois sur les dislocations et sur les joints de grains dans tout le domaine ferritique (jusqu'à 800 

oc). La précipitation préférentielle des AlN sur les dislocations à basse température peut être 

attribuée à une force motrice plus importante causée par une plnR grande surfusion ct une 

densité de dislocations grandissante. La précipitation des Al)I a lieu sur les dislocations et sur 

les joints de grains dans le domaine austénitique entre 800 et 950 °C. Dans tous les cas, les 

simulations montrent que la précipitation des AlN se produit dès les premiers instants à 

l'issue de la transformation de l'austénite en ferrite tandis que le temps d'incubation dans le 

domaine austénitique peut. atteindre jusqu'à 10000 s à 850 oc sur le diagramme TTT de la 

Figure 1.13 (a.). 
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~viassardier et al. [20] ont également étudié la cinétique de précipitation des Ali\ dans un 

acier à bas-carbone calmé aluminium (0,025o/c.C 50ppm~ 0,058o/c.Al 0,039%Cr en 

rna.ss. 1/c,) lors de traitements thermiques en condition isotherme entre 600 ct 700 oc. Ces 

auteurs ont montré l'existence de deux types de nitrure. Dans les premiers instants de la 

précipitation, des nitrures métastables de type (Al, Cr)N ont été identifiés, avec une 

structure cristallographique cubique à faces centrées (type ~a Cl). La. présence de chrome 

dans ces nitrures métasta.bles de type (AL Cr)~ est due à une ségrégation des atomes de 

chrome le long des joints ou sous-joints de grains de l'austénite pendant ou après le laminage 

à chaud. Ainsi, lors de maintiens isothermes ultérieurs à plus basse température, ces clustcrs 

d'atomes de chrome serviraient de sites de germinations pour les nitrures (Al, Cr)N. Ces 

nitrures métastables tendent ensuite progressivement vers une forme plus stable de type Al~ 

avec une structure cristalline hexagonale lorsque la teneur en azote dans la solution solide est 

nulle. Il est à noter que le chrome présent dans les nitrures métasta.bles est rejeté en solution 

solide. La cinétique est fortement tributaire de la température de maintien isotherme puisque 

l'équilibre thcnnodynmnique est atteint aprôs un maintien isotherme de 1 à 4 h à 700 oc 
contre 1 semaine à 600 oc. 

Cheng et al. [21 ][73] ont montré que la majorité des précipités d' AlN sont distribués le 

long des joints de grains de la ferrite lors de recuits isothermes compris entre 650 ct 750 oc 
dans un acier à bas-carbone (0,037%C - 0,040%Al - 52ppm~ en mass. %) dont l'état initial 

est exempt d'AIN. Comme attendu, la taille moyenne des AIN augmente avec la température 

de recuit et le temps de maintien isotherme car la diffusivité de l'aluminium dans la ferrite 

augmente avec la température. La cinétique de croissance est rapide dans les premiers 

instants du maintien isotherme suivi par un processus lent de coalescence des précipités pour 

des temps de maintien plus long. Sur la Figure 1.14 est représenté le diagramme TTT calculé 

à l'aide de leur modôle pour cc même acier. En comparaison avec la Figure 1.10 représentant 

la cinétique de précipitation des AlK dans le domaine austénitique de cet acier, nous 

constatons que la précipitation des AlK est beaucoup plus rapide dans la ferrite que dans 

l' austénite. 

Kous constatons ams1, au regard des travaux de la littérature, que la cinétique de 

précipitation des Al~ est grandement tributaire de la composition chimique de l'ader 

(particulièrement en aluminium et en azote) mais également de l'état microstructural initial. 

Dans tous les cas, la cinétique de précipitation des Al~ est plus rapide en présence de ferrite. 
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Figure 1.14 :Diagramme TTT calculé pour la précipitation des AIN dans la ferrite (0,037%C -

0,040%Al - 52ppmN) - Ps et Pf représentent 1 % et 99 % de la précipitation totale des AIN {73}. 

1.4 Effet d'une déformation plastique sur les cinétiques de 

précipitation des AIN 

Le contrôle de la précipitation d'une seconde phase telle que les nitrures d 'aluminium joue 

un rôle très important dans la production des aciers, et notamment lors des différents 

procédés de mise en forme (forgeage, laminage, bobinage, matriçage, etc.) , car les propriétés 

mécaniques peuvent être directement ou indirectement impactées par cette seconde phase. 

Cependant , la description des mécanismes de précipitation des nitrures d'aluminium est 

complexe car la précipitation peut avoir lieu par exemple, lors d'une déformation à chaud ou 

à froid , lors du bobinage des tôles fines , lors du refroidissement sous air du produit ou lors du 

revenu. Il semble évident que l'apport d'une déformation plastique conduit à une 

augmentation de la densité de dislocations dans le matériau, en tout cas dans les premiers 

instants. 

1.4.1 Déformation plastique à chaud 

Les effets sur la cinétique de précipitation des AIN dépendent principalement du mode de 

sollicitation mécanique, de la vitesse de déformation [81], de la température de déformation 

[70][81][82] et de la composition chimique de l'acier [34]. Il est couramment admis que la 

déformation à chaud entraîne une accélération de la cinétique de précipitation des AIN. Dans 

un alliage Fe - 0,04%Al - 50ppmN, Furubayashi et al. [83] ont montré que la distribution et 

la morphologie des précipités d'AIN sont affectées par une déformat ion plastique préalable au 

revenu. Les précipités ainsi observés sont de petites tailles (~ 50 nm) et distribués de façon 

uniforme dans la matrice. Selon ces auteurs, la cause principale de cet effet est due aux 

boucles de dislocations induites par la déformation plastique qui servent de sites de 

germinations pour les AIN. Michel et al. [81] ont montré que, lors d 'une série d'essais de 

déformation en torsion à chaud sur des aciers au carbone contenant des teneurs massiques 

croissantes en Al (20 ppm à 840 ppm) et N (30 ppm à 280 ppm), la cinét ique de précipit ation 

dynamique des AIN est plus rapide d 'un ordre de grandeur (x 10) par rapport à celle obtenue 

en statique. La cinétique de précipitation des AIN est accélérée lorsque la teneur en 

aluminium augmente tandis qu'elle n 'évolue pas avec une variation de la teneur en azote, 

suggérant ainsi que la cinétique est contrôlée par la diffusion de l'aluminium. Leur travail a 
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également mis en évidence l'importance de la vitesse de déformation sur l'interaction entre la 

recristallisation et la précipitation des AL\ lors du procédé de laminage à chaud. De fait, il 

est important de connaître la température en dessous de laquelle la recristallisation n 'est pas 

effective (température de non-recristallisation : T~;n). Lorsque la température de déformation 

plastique est supérieure à la température de non-recristallisation (T > T Nn.), la précipitation 

des Al:'\ n'a pas lieu à cause d'une diminution de la force motrice chimique induite par la 

recristallisation. A l'inverse, lorsque T < T:-:n, la précipitation des Al"\! est effective avant le 

début de la recri::;tallisation, celle-ci étant en part ie inhibée par la précipitat ion de:s AIN. Ils 

ont enfin montré que pour des vitesses de déformation élevées (> 10-1 s·1
), aucune 

précipitation dynamique d 'Al:'\ ne peut avoir lieu avant la recristallisation car la cinétique de 

recristallisation est plus rapide que la cinétique de précipitation. Vodopivec [70][82], quant à 

lui, a fait part d'une augmentation de la vitesRe de germination deR AIN pendant la 

déformation (précipitation dynamique) sans modifier la quantité de phase précipitée à l'issue 

du traitement thermique. Il a estimé que le début de la recrista.llisation pendant ou 

immédiatement après la déformation réduit, par annihilation deR sous-Rtructurcs de 

dislocations, le taux de phase Al"\! précipitée, ce qui va dans le sens de Furubaya.shi. D'après 

Vodopivec: (Figure 1.15), pour des températures de cléf<mna.t.ion plus basses, la quantité 

cl'AlN formée pour un temps donné CRt plus importante, en raison d'un taux de germination 

plus important lié à la basse température ou à une cinétique de recristallisation lente. 
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Figure 1.15: Cinétiques de précipitation des AIN dans un acier bas-carbone (0,11%C- 0,2:J%Si-

0,49%Mn 0,029%.4.1 0,0063%Al) défimné à dumd et non déformé [70}. 

Kang et al. [17] ont étudié la cinétique de précipitation des Al::\ dans des tôles à chaud 

obtenues par un procédé de production en coulée continue (CSP pour Compact Strip 

Production). Ils ont observé au ::VIET de fins précipités d'AIN le long des dislocations avec 

une taille moyenne d'environ 2 mn. Les résultats expérimentaux ont été confrontés à ceux 

obtcmŒ par modélisation pour un acier bas-carbone (0,067%C - 0,0338%Al - 47ppmN en 

rnass. %) pour ce type de procédé CSP. Ils ont montré que la précipitation des AIN ne 

pouvait avoir lieu pendant le laminage à chaud à cause d'une vitesse de déformation trop 

élevée ct de la rccristalliRation, mais que cette précipitation apparaissait juste aprèR la 

dernière passe de laminage. Le modèle développé pour décrire la cinétique de précipitation 

des ALI'\ dans un acier bas-carbone, lors d'un laminage continu (CSP), est basé sur une 

accélération de la précipitation liée principalement à la. préRcncc de diRlocations généréCR par 
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taille des précipités AU\. Au même titre que dans le cas de la déformation à chaud, la 

température de maintien isotherme joue un rôle important sur la cinétique de précipitation 

des AH\ [86][87], connue illustrô sur la Figure 1.17 pour un acier extra-doux contenant 90 

ppm N et 0,076 %Al en masse. Suivant la température de maintien isotherme. la 

précipitation des Ali\ peut être effective avant, pendant ou après l'étape de recristallisation. 

A haute tempôrature (> 600 oc), la. recrista.llisation de la ferrite précôdc la prôcipitation 

des AlN. De fait, le début de la recristallisa.tion se traduit par la. formation de nombreux 

grains ferritiques. Ces grains grossissent légèrement avant que leur croissance soit fortement 

ralentie par la fine précipitation d'Ali\ aux joints de grains [87]. 

A basse température ( < 530 oc), la cinétique de restauration ct de recristallisation est 

lente. De fait, la précipitation des nitrures d'aluminium débute lors de l'étape de 

restauration. Dans ces conditions, la germination est effective principalement le long des sous

joints de grains ferritiques. Selon Goodenmv [88], on assiste, dans un premier temps. à la 

formation de dusters d'aluminium le long des sous-joints de grains qui constitueraient des 

embryons favorables à la formation des Al:.J. Ces dusters cl'a.tomes d'aluminium seraient 

responsables de la réduction du nombre de sites potentiels pour la recristallisation ultérieure. 

Ogavva et al. [89] ont aussi montré que la recristallisation est impactée par les fins précipités 

d'Ali\ fùrrnés le long des lignes de dislocations, aprôs un laminage à froid d'un alliage Fe -Al 

- 1\, ct que cet effet inhibiteur ne dépend pas de la structure cristallographique des précipités 

(CFC ou hexagonale) . L' étape de recristallisation débute avant d'atteindre l'équilibre 

thermod:ynamique, ce qui a pour conséquence de retarder la eroissance des grains reeristallisés 

puisque la germination des Al:.J sera effective le long des joints de grains recristallisés. Enfïn, 

une germination ultérieure des Ali\ peut se produire dans des grains recristallisés dont 

l'énergie de déformation emmagasinée est la plus faible. 
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Fjg;ure 1.17: Interaction entn~ restaura tion, recrista1Jjsa,tjon et prédpita.tion des râtnu·es d'almrânhun 

dans un aôer extra-doux à .90 ppm Net 0,076% Al laminé à froid (70% de réduction) {8?}. 

Pour des ternpôratures intennôdiaires (- 575 oc), un processus en deux ôtapcs est 

observô : prôcipitation ct recristallisation sc manifestent ensemble jusqu'à cc que l'ôtape de 

recristallisation s'arrêt e. 
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Brahmi et al. [90] ont montré que la cinétique de précipitation des AIN est d'autant plus 

rapide que la température de recuit est faible. Cette accélération serait liée à la forte densité 

de dislocations (avant l'étape de restauration) produite lors du laminage à froid. Mucsi [91] 

va dans le même sens car il a montré que la taille de grains d'un acier bas-carbone laminé à 
froid n'avait pas autant d 'influence que pour un état laminé à chaud car la précipitation des 

AIN se produit simultanément aux joints de grains et sur les dislocations. 

La vitesse de chauffage a également une influence notable sur l'interaction entre la 

précipitation des AIN et la recristallisation de la ferrite depuis un état laminé à froid [92][93]. 

Une vitesse de chauffage lente (20 - 200 oC/h), comme celles utilisées pendant les « recuits 

base » [94], se traduit par une précipitation d'AIN pendant le chauffage, et leur présence 

entrave l'étape de recristallisation. La précipitation de nitrures d'aluminium le long des joints 

de grains inhiberait la « germination » de nouveaux grains sur ces joints. A l'inverse, une 

vitesse de montée en température élevée (> 20 °C/min) favorise la recristallisation avant la 

précipitation des AIN. 

D'autres auteurs ont étudié la précipitation des nitrures d'aluminium lors de traitements 

de nitruration d'alliages Fe - 2%Al avant et après déformation à froid. Nous pouvons citer 

les travaux de Podgurski et al. [95][96] qui montrent également que les précipités AIN 

germent préférentiellement sur les dislocations et que la déformation à froid est donc un 

facteur accélérateur de la cinétique de précipitation. De plus, le grossissement de ces 

précipités génère de nouvelles dislocations qui deviendraient de nouveaux sites de 

germination pour les précipités suivants. 

Biglari et al. [97] ont aussi étudié la précipitation des AlN lors d'une nitruration à 575 oc , 

sur un échantillon écroui et sur un échantillon après un recuit de recristallisation. Pour 

l'échantillon écroui, ils ont constaté que la formation des AIN commence dès le début de la 

nitruration. Des précipités AIN de structure cristallographique CFC (type NaCl) sont 

observés, avec une relation d'orientation particulière avec la matrice. Cette forme 

cristallographique serait favorisée en raison du champ élastique au voisinage des dislocations. 

Pour l 'échantillon recristallisé après recuit, la précipitation des AIN est contrôlée à la fois 

par la germination et par la croissance, plus lente que dans la microstructure déformée. Des 

précipités de structure cristallographique hexagonale type wurtzite ont été observés ainsi que 

quelques précipités de structure cristallographique CFC. D'après les auteurs, cette 

précipitation d'AIN hexagonaux est difficile dans l'état recristallisé en raison de la différence 

de structure cristallographique avec la matrice ferrit ique. 

1.5 Effets des AIN sur les propriétés mécaniques des aciers 

La précipitation d'AIN dans les aciers n 'entraîne pas de durcissement structural. C'est la 

raison pour laquelle l'influence des AIN (en faible quantité) sur les propriétés mécaniques est 

peu documentée. En revanche, la présence d'AIN impacte notablement le type de rupture et 

la ductilité à chaud lorsque la taille du précipité est importante. 
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1.5.1 Rupture de type « rock candy » 

La cause principale des faciès de rupture de type « rock-candy » est associée à la présence 

d'AIN sous forme de dendrites ou en plaquettes qui précipitent soit dans des zones 

interdendritiques soit aux joints de grains de l'austénite primaire, lors d 'une solidification 

lente de l'alliage [28][98]. Le terme « Rock-candy » est utilisé pour décrire une forme 

particulière du faciès de rupture, caractérisée par de grandes facettes lisses, occasionnellement 

rencontrée dans les pièces moulées en acier. Ce type de rupture fait souvent référence au 

terme « intergranulaire » car la rupture se produit généralement le long des joints de grains 

austénitiques formés lors de la solidification de la pièce. Une faible ductilité et une faible 

résilience sont souvent associées à ce type de rupture [77]. La rupture intergranulaire de t ype 

~~ rock-candy » des pièces moulées a été la cause de sérieux problèmes pendant plusieurs 

années pour les industriels produisant des pièces de grande taille subissant un refroidissement 

lent. Le problème peut être tel que, dans des cas extrêmes, les pièces moulées peuvent rompre 

en plusieurs morceaux lors de l'extraction du moule, le faciès de rupture étant caractéristique 

des grandes facettes intergranulaires comme présenté sur la Figure 1.18. 

Figure 1.18: Faciès de rupture de type «rock candy » avec une fissuration intergranulaire {99}. 

Dans tous les cas, les AIN deviennent ainsi des sites préférentiels pour la propagation des 

fissures. Des traitements thermiques ou thermomécaniques ultérieurs à la solidification, tels 

qu'une normalisation, un revenu ou une déformation mécanique vont permettre de modifier 

la microstructure de solidification qui va alors être remplacée par une microstructure affinée 

(ferrite-perlite, bai ni te ou martensite revenue), sans pour autant altérer la présence des 

réseaux primaires d'AIN sous forme de plaquettes ou de dendrites. En effet, les précipités AIN 

formés à très haute température ont généralement une solubilité très faible à plus basse 

température. L'apparition de la rupture intergranulaire de type « rock-candy » dépendra 

surtout de la résistance relative ou de la cohésion entre les joints de grains et la matrice 

ferritique. Pour une matrice résistante, la rupture se produira préférentiellement le long des 

réseaux de précipités d'AIN, révélant une cassure typique de type « rock candy ». Cependant, 

si la matrice est relativement peu résistante, alors il se produira une rupture ductile, et la 

rupture intergranulaire de type « rock-candy » ne sera pas observée. C'est ce qui explique le 
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fait que l'apparition d'une rupture de type << rock candy » est fortement dépendante des 

traitements thermomécaniques. Ce phénomène sera d'autant plus prononcé pour une 

microstructure trempée ct revenue par rapport à des conditions de traitement thermique de 

normalisation. L'augmentation de la proportion de rupture intergranulaire de type « rock

candy >>, liée à la présence de réseaux d'AlK (avec une morphologie dendritique ou en 

plaquette pouvant atteindre plusieurs microns) sur les joints de grains, entraîne une forte 

réduction de la résilience [100] comme l'illustre la Fignre 1.19. 
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Figure 1.19: Effet de la proportion de rupture fragile intergranulaire de type « rock-candy ii 

induite par la présence d'AIN sur l'énergie absorbée lors d'un essai de résilience ; acier 0,3%C 
1,5%Mn - 0,17%Al- l?OppmN depuis un état trempé-revenu [100]. 

Toutefois, la présence des ruptures de type « rock candy >> ne conduit pas forcément à une 

réduction de la limite d'élasticité ou de la résistance à la traction, bien que la résilience et la 

téna.cité peuvent être sérieusement affectées [101]. Si eertains traitements thermiques peuvent 

partiellement atténuer le problème, plusieurs cas de fragilité intergranulaire liée aux AIN ne 

peuvent pas être résolus. Par exemple, Croft et al. [100] ont été incapables de supprimer les 

ruptures intergranulaires dans un acier à o,:>%C - 1,5%Mn - 0)2%Al, même après une 

remise en solution prolongée à 1300 °C. De tels traitements thermiques servent uniquement à 
faire croître les AIN, en accord avec le produit de solubilité de ces ad ers. 

Lorig et al. [102] ont montré que le traitement thermique auquel est soumise une pièce est 

très important, notamment la vitesse de refroidissement, car il y a une forte probabilit é de 

précipiter des Al::\ aux jointf:i de grains d'a.usténite primaire lors d'un refroidissement lent. 

Ainsi, un traitement d'homogénéisation à une température élevée, c'est-à-dire pour lequel les 

précipités d'Al::\ ont été dissous dans l'austénite, suivi d'une trempe relativement rapide, 

permettrait de réduire la quantité de ruptures inter granulaires de type <~ rock candy ». 
Cependant, comme nous l'avons vu précédemment, il est parfois difficile, voire impossible, de 

remettre en solution les AIN, notamment en raison d'un produit de solubilité trop élevé 

parfois lié à des microségrégations en aluminium et en azote. Une des solutions préconisées 

serait de réduire la teneur en aluminium, quand c'est possible, mais surtout de diminuer 

considérablement la teneur en azote. Actuellement, les techniques d'élaboration des aeiers 

sous vide (VIM, V AR, ESR) permettent de réduire ce niveau d'azote sans pour autant réussir 
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à l'éliminer totalement, et nous savons qu'une teneur en azote de quelques ppm permet de 

former des AIN de grandes tailles. 

1.5.2 Ductilité à chaud 

La transformation à chaud des aciers permet de conditionner des produits sous différentes 

formes (billette, lingots, brames, etc.) et avec différentes conditions de traitements. C'est 

pourquoi la ductilité à chaud des aciers a une influence cruciale sur la qualité finale des 

matériaux et c'est à travers cet objectif qu'un certain nombre d'études a été réalisé afin de 

déterminer l'influence des paramètres métallurgiques et de transformation sur la ductilité des 

aciers, dans une gamme de température allant de 700 à 1300 oc. 
Thomas et al. [103] ont mis en évidence que les points bas en duct ilité (habituellement 

mesuré en terme de coefficient de striction) dans les aciers, dans une gamme de température 

allant de 600 à 1200 oc, sont généralement associés à une rupture intergranulaire, et sont 

dépendants de la vitesse de déformation, de la température de l 'essai, du t raitement 

thermique préalable et de la composition chimique de l'acier. En général, pour une 

température donnée de l'essai de traction à chaud, lorsqu'on diminue la vitesse de 

déformation, la ductilité à chaud décroît mais cet effet est fortement dépendant de la 

composition chimique de l'acier [104]. La transformation de phase --+ est aussi un facteur 

de dépréciation de la ductilité [105]. De plus, la présence de fines particules de secondes 

phases ou de précipités aux joints de grains (AIN, BN ou MnS), ou encore des teneurs élevées 

en souffre, phosphore, cuivre et silicium, sont tous des facteurs de réduction de la ductilité 

[103]. Plusieurs auteurs [103][106] ont montré que l 'augmentation de la teneur en aluminium 

dans les aciers entraînait une baisse progressive de la ductilité à chaud, et plus 

particulièrement en dessous de 900 oc (Figure 1.20). 
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Figure 1.20 : Influence de l 'aluminium sur la ductilité à cha ud d'un acier 0, 18%C - 0,3%Si -

1,4%Mn ; mise en solution à 1350 oc, refroidi à la température d'essai; traction réalisé à 0,05 mm.s-1 

{106}. 
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Thomas et al. [103] ont conclu que l'influence de l'aluminium était indubitablement due à 

la précipitation préférentielle des AlN aux joints de grains de l'austénite. Cependant, même 

en l'absence de précipitation des AlN, on assiste à une perte de ductilité dans le domaine 

, qui s'explique par un champ de contraintes plus important aux joints de grains 

ferritiques. Pendant la transformation --+ la précipitation des AlN se produit 

préférentiellement dans la ferrite, ceci étant d'autant plus vrai sous l'action de la 

déformation, ce qui fait que la ductilité de l'acier serait d'avantage impactée par la création 

de microcavités liée à la fragilisation des AIN. Cepeda et al. [107] ont montré que pour de 

faibles vitesses de déformation, la présence de fins précipités aux joints de grains 

austénitiques est une source d'amorçage à la création de microcavités, empêchant la 

migration des joints de grains et par conséquent la recristallisation dynamique. Ces 

microcavités, alors épinglées aux joints de grains, continuent à grossir et coalescent, ce qui a 

pour conséquence la rupt ure prématurée du matériau. Lorsque les précipités AlN sont trop 

gros en taille (1 - 2 pm à 1100 oc) pour entraver le mouvement des joints de grains, la 

ductilité n'est plus impactée. 

Une étude plus récente de Radis et al. [108] est venue confirmer ce constat. Les auteurs 

ont étudiés la précipitation des AlN dans deux nuances d'acier « Hadfield » (aciers au 

manganèse) puis ils ont comparé la ductilit é résultante. Ils ont montré que la duct ilité était 

plus faible dans la nuance comportant des t eneurs en aluminium et en azote élevées par 

rapport à la seconde nuance. Les observations microstructurales ont mis en évidence que la 

perte de ductilité était associée à la précipitation d ' AlN secondaires (précipitation à l'ét at 

solide) à l'intérieur et aux joints de grains de l'austénite primaire. Ces derniers sont beaucoup 

plus nombreux et plus petits par rapport aux précipités d 'AiN dits « primaires » (formés à 
l'état liquide). 

Finalement, malgré une incertitude sur le mécanisme expliquant la perte de ductilité à 

chaud, l 'ensemble des travaux tirés de la littérature ont montrés que les précipités AlN 

jouent un rôle important lorsqu'ils se forment à la fois dans l'austénite mais aussi dans le 

domaine biphasé. Cet effet est d 'autant plus prononcé avec la diminut ion de la vitesse de 

déformation et l'augmentation des t eneurs en aluminium et en azote. 

1.5.3 Contrôle de la taille de grains 

La taille de grains est d 'une importance cruciale pour contrôler les propriétés mécaniques 

des aciers, diminuer la taille de grains étant le seul paramètre qui augmente à la fois la 

résistance mécanique et la ténacité [56]. Pour des condit ions de refroidissement données, la 

taille de grains ferritiques est directement dépendante de la taille de grains austénitiques. 

Hormis les t raitements t hermomécaniques, il est admis depuis longtemps [109] que les aciers 

calmés à l'aluminium sont très efficaces pour permettre l'affinement du grain. Les facteurs 

qui contrôlent l'affinement du grain sont bien connus, et proviennent principalement des 

effets d 'ancrage de petites particules empêchant la migration des joints de grains. Cet effet 

est dû à une réduction de l 'énergie du joint de grains lorsque celui-ci intercepte une particule 

de seconde phase [34]. Nous pouvons ainsi constater sur la Figure 1.21 que la taille de grains 

diminue lorsque la fraction massique d ' AlN augmente. Cependant, d'autres précipités tels que 

les carbures ou les nitrures de titane [110] peuvent aussi contrôler la t aille de grains mais 

pour des températures de maintien plus basses. Les données des produits de solubilité des 
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différents types de précipités présents au sein d'un acier sont donc très importantes pour 

évaluer l'effet des éléments chimiques sur la croissance du grain à une température donnée. 
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Figure 1.21 : R elation entre la taille de grains et la fraction de phase AIN dans des aciers 

normalisés C - Mn {56}. 

Les résultats expérimentaux et modélisés de Gao et al. [110] ont montré que c'est 

probablement le rayon moyen des AIN (moyenne de la longueur et de la largeur) qui contrôle 

la taille de grains austénitiques pour une gamme de température assez basse (900 - 950 oc) 

tandis que pour les hautes t empératures d'austénitisation (1000- 1200 °C) , la taille de grains 

serait contrôlée par la longueur moyenne des AIN (dans le cas d' AlN sous forme de 

plaquettes << 1 pm). 

1.5.4 Défauts pendant le forgeage 

L'apparition de fissurations transverses ou longitudinales pendant le forgeage ou le 

laminage est directement liée à la présence des nitrures d'aluminium [34] . Les transformations 

que subissent les pièces lors d'un refroidissement ou pendant des transformations 

microstructurales génèrent des contraintes internes importantes qui sont à l'origine des 

fissurations. Comme nous l'avons indiqué précédemment, les cinétiques de précipitation des 

AIN sont gouvernées par la t empérature, la déformation totale et la vitesse de déformation. 

Certaines conditions permettant de freiner la recristallisation et favoriser la précipitation des 

AIN aux joints de grains ferritiques ou austénitiques sont de nature à favoriser la création de 

cavitation intergranulaire et de fissurations. 

1.5.5 Synthèse des effets des AIN sur les propriétés mécaniques 

La perte de ductilité, la fissuration de lingot au cours du forgeage et l'apparition de 

défauts pendant le laminage sont essentiellement les conséquences du même mécanisme -

l'application de contraintes pour de faibles vitesses de déformation et/ ou due à des 

contractions thermiques ou microstructurales sur une microstructure contenant des AlN aux 

joints de grains. Cependant, la présence de précipités de nitrures d'aluminium peut aussi 

avoir des effets bénéfiques comme en atteste le contrôle de la taille des grains, qui permet 

alors d 'améliorer les propriétés mécaniques lorsque le grain est affiné. 
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1.6 Synthèse bibliographique 

Ce travail bibliographique nous a permis de faire un état de l'art sur les mécanismes de 

formation des AIN et leur cinétique lors d 'une sollicitation thermique, thermomécanique ou 

mécanique puis thermique. Les résultats sont relativement disparates et sont difficilement 

transposables à notre étude car aucun travail ne porte sur un acier de composition chimique 

nominale proche du ML340n'. De plus, la taille moyenne des AIN rencontrés dans la 

littérature est relativement faible par rapport à celle que nous pouvons rencontrer dans l'acier 

ML34ü''" (> 10 pm). 

En général, les nitrures d'aluminium germent difficilement dans les aciers, à moins que 

leur germination ne soit favorisée par des traitements thermiques et/ou thermomécaniques. 

Ils précipitent en cristallisant principalement dans une structure cristallographique 

hexagonale (forme la plus stable) et c'est pour cette raison que la barrière de germination 

dans l'austénite (cubique à face centrées) est élevée. Ainsi, l'AIN tend à précipiter 

principalement aux joints de grains et, contrairement à certains carbonitrures, n'apparaît pas 

comme un précipité d'interphase. Cependant, l'AIN germe facilement sur les sous-structures 

de dislocations, et la déformation à chaud ou à froid peut avoir une influence considérable en 

accélérant les cinétiques de précipitation. Quand l'AIN se forme dans le domaine ferri tique, il 

peut germer sous forme d'un précipité dit ~~de transition» (cubique à faces centrées) 

adoptant une forme géométrique bien définie qui prend en considération les énergies 

d'interface et la minimisation de l'écart à la cohérence (misfit). 

L'effet le plus bénéfique de l'aluminium dans le traitement des aciers (mis à part la 

désoxydation) est le contrôle de la taille du grain par la précipitation des nitrures 

d'aluminium aux joints de grains. Les effets de la précipitation des AIN dans les aciers 

peuvent être appréhendés par ses aspects cinétiques et morphologiques. Les précipités d 'AIN 

exercent une influence directe sur l'ancrage des joints de grains, ce qui a pour effet de 

contrôler la taille de grains et donc la dureté, la ductilité à chaud, etc. Les nitrures 

d'aluminium ne contribuent généralement pas à la résistance de l'acier par un mécanisme de 

durcissement par précipitation. Cependant, il est évident que les AIN, présent sous forme de 

fines particules, peuvent contribuer directement au renforcement de l'acier. Néanmoins, la 

principale contribution des AIN sur la résistance des aciers passe principalement par un 

affinement de la t aille de grains. 

La précipitation des AIN peut occasionner des phénomènes de fragilisation et de 

fissuration dans les pièces moulées, les produits coulés en continu, les lingots et les produits 

laminés ou forgés. 

Plusieurs questions restent en suspens pour notre étude : qu'en est-il de la cristallographie 

des AIN et de leur morphologie ? Est-il possible de dissoudre les AIN à l'ét at solide et 

comment évolue la solubilité des AIN en fonction de la température ? Est-ce que les AIN sont 

issus du domaine liquide ou solide ? Pourquoi observe-t-on des nitrures d'aluminium de taille 

importante dans l'acier ML340TM ? Comment varie la taille des AIN en fonction de la 

température, de la vitesse de refroidissement et du temps de maintien isotherme ? Quel est 

l'impact d'une déformation plastique dans le domaine austénitique sur les cinétiques de 
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précipitation des AlN ? Pour répondre à ces questions, un travail conséquent sera réalisé avec 

une approche quantitative qui est souvent peu abordée dans la littérature. 
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Chapitre 2 

Techniques expérimentales 

méthodes d'analyse et de calcul 

Pour appréhender les mécanismes de formation des nitrures d'aluminium (AIN) , un panel 

de techniques expérimentales a été utilisé. Ce chapitre n'a pas pour objectif de décrire 

entièrement l'aspect théorique de chaque méthode, mais seulement d 'en rappeler le principe, 

la mise en œuvre et les principales données que l 'on peut obtenir. De fait, nous avons 

volontairement écarté les explications de chaque technique qui, à elles seules, auraient pu 

prendre plus de la moitié de ce chapitre. La première partie est consacrée à la présentation 

des fours utilisés pour effectuer les différents traitements thermiques. Le dispositif permettant 

de réaliser les essais de torsion est ensuite décrit ainsi que les conditions expérimentales qui 

ont été imposées. La méthode automatisée de quantification des AlN par MEB-EDS sera 

détaillée dans une troisième partie. Enfin, les techniques de caractérisation structurale et 

microstructurale (cristallographie, chimie et morphologie) seront successivement présentées. 

2.1 Traitements thermiques 

Plusieurs appareillages ont été utilisés pour réaliser les traitements thermiques. L 'idéal 

aurait été, bien entendu, de réaliser l'ensemble des traitements thermiques sur un seul 

appareillage pour s'assurer de la reproductibilité des essais. Sur tout le parc de traitement 

thermique disponible à l'Institut Jean Lamour (IJL), aucun appareillage ne réunit l'ensemble 

de nos besoins en condition de traitement thermique. De fait, nous avons utilisé un 

dilatomètre à cycle rapide, un dilatomètre thermomécanique, et deux fours à résistance. Les 

traitements thermiques réalisés avec le dilatomètre à cycle rapide (DCR) ou le dilatomètre 

thermomécanique (DITHEM) permettent de mesurer systématiquement le comportement 

thermodilatométrique de chaque éprouvette au cours des traitements thermiques appliqués et 

permettent également un suivi précis et contrôlé de la température (vitesses de chauffage et 

de refroidissement). Quant aux fours à moufles, ils nous ont permis de réaliser des 



45 

 

 

 

� =  −

 

 

 

 �
 



46 

 

 

 

 

Chapitre 2 Techniques expérimentales - méthodes d 'analyse et de calcul 

pour des températures n'excédant pas 1200 °C. Là encore, un travail a été réalisé afin d'isoler 

thermiquement le moteur permettant le déplacement de l 'inducteur en hauteur et de changer 

l'ensemble des raccords de refroidissement . Enfin, nous avons fabriqué un inducteur pour 

notre géométrie d'éprouvette afin de minimiser le gradient de température le long de 

l'éprouvette. Lors des traitements thermiques, nous avons systématiquement soudé trois 

thermocouples de type S sur l'éprouvette (aux extrémités et au centre). Nous avons ensuite 

réalisé des essais thermiques afin d 'ajuster l'inducteur et limiter ainsi le gradient de 

température dans le sens longitudinal de l'éprouvette. Les trois thermocouples de type S 

soudés sur l'éprouvette nous permettent de contrôler les gradients de températures. Les 

autres caractéristiques sont similaires à celles du DCR : vitesses de chauffage/ refroidissement 

régulées par des coefficients PID et refroidissement par soufflage d'air comprimé ou d 'hélium. 

2.1.2 Les fours à résistances 

Pour des temps prolongés en température et notamment à 1300°C, nous avons utilisé deux 

fours à moufles. Le premier est un four (Nabertherm®) équipé de résistances en disiliciure de 

molybdène (MoSb). Étant donné que ce four ne fonctionne pas sous vide, nous avons 

encapsulé nos échantillons dans des ampoules mises sous vide avant d'effectuer les 

traitements thermiques. Le second est un four tubulaire Carbolite® (modèle STF 16 j 610) 

équipé de résistances en carbure de silicium. Ce four permet de travailler sous vide secondaire 

ou sous pression partielle d'argon. L'ensemble des traitements thermiques a été réalisé sous 

pression partielle d'argon. Il est à noter que nous avons placé systématiquement un 

thermocouple de type B (Pt-6%Rh - Pt-30%Rh) à proximité de l'échantillon afin de s'assurer 

de la température. Les températures données par la suite sont celles mesurées par ce 

thermocouple. 

2.2 Essai de torsion à chaud 

Les essais de torsion à chaud sans rupture ont été réalisés au centre de recherche 

d'Ascometal (CREAS) à Hagondange (Moselle). 

2.2.1 Dispositif 

Le banc de torsion horizontal a été mis au point au CREAS (Centre de Recherche 

Européen sur les Aciers Spéciaux, Ascometal, Hagondange). Ce banc de torsion est équipé 

d'un inducteur de forme spécifique pour limiter le gradient de température le long de 

l'éprouvette (Figure 2.1). La t empérature de l'éprouvette est mesurée à deux endroits. Le 

premier thermocouple de régulation Th-1 de type N (Nicrosil/Nisil) est positionné à la 

jonction entre la partie utile et la partie non déformée de l'éprouvette (Figure 2.2( a)) . A 

noter que la partie déformée (0 8 mm) et la partie non déformée (0 10 mm) voient la même 

thermique. Le deuxième thermocouple Th-2 (type N) est enroulé autour de la partie utile. La 

régulation PID est faite avec le thermocouple T h-1 car la température mesurée par le 

thermocouple Th-2 varie lors de la déformation de la partie utile. Le critère retenu en termes 

d'homogénéité thermique est un écart maximum de 5 oc dans la zone utile. 
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Radiateurs de refroidissement des mor 

Inducteur 

Gaz Argon / eau 

Moteur 

Mors de fixation 

Figure 2.1: Photographie mettant en évidence les différentes parties du dispositif de torsion. 

L'éprouvette de torsion est fixée entre les deux mors du banc de torsion. L'un des deux 

mors est fixe t andis que le second est relié à un moteur afin d'imposer le mouvement rotatif. 

L'éprouvette est positionnée au centre d'un tube en quartz dans lequel circule en continu de 

l'argon. Cette atmosphère neutre est indispensable pour limiter l'oxydation et la nitruration 

de l'éprouvette. Malgré cette protection, une légère oxydation et nitruration sont observées 

en surface de l'éprouvette à l'issue de l'essai de torsion à chaud (Figure 2.2(b)) . 

(a) 

0 10 mml 

(b) 

1 ~~7~':;~~ l 
Partie 

détonnée 
1 

10mm 
8mm--.~ 

]]1 

-10mm 

100 mm 

1 "' Th -1 

1 '-../ 

Th -2 

Figure 2.2: (a) Plan de l'éprouvette de torsion et (b) Eprouvette de torsion après déformation . 

2.2.2 Conditions expérimentales et dépouillement 

Les conditions de réalisation de l'essai de torsion à chaud t ype sont schématisées sur la 

figure 2.3. L'ensemble des essais débute par un chauffage avec une vitesse de montée en 

température de 10 oc.s-1 jusqu'à 1300 oc. L'éprouvette de torsion est ensuite maintenue 15 

minutes à cette t empérature pour s'assurer d'une dissolution complète des AlN. A l'issue du 

maintien isotherme, l'échantillon est refroidi à une température donnée. Une fois la 

température de consigne atteinte, le mors mobile exerce un effort qui se traduit par une 
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Chapitre 2 Techniques expérimentales - méthodes d 'analyse et de calcul 

(a) Coupe longitudinale d\me éprouvette 
de torsion dans la zone utile 

Longueur du méplat 

(b) Coupe transversale d 'une éprouvette 
de torsion dans la zone utile 

Largeur 
du méplat 

Profondeur 
du méplat 

Profondeur du méplat (mm) 
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Figure 2.4 : (a) et (b) Coupes longitudinales et transversales respectives d 'une éprouvette de 

torsion dans la zone utile, (c) Evolution de la déformation plastique relative (%) en fonction de la 

profondeur et la largeur du méplat. 

2.3 Caractérisations des grandeurs microstructurales 

2.3.1 Préparation métallographique 

Pour réaliser les observations au microscope optique et au microscope électronique à 

balayage, nous avons utilisé la gamme de polissage suivante : 

papier abrasif SiC : grains 80 à 4000, 

polissage 3 pm puis 1 pm à la pâte diamantée sur draps doux, 

finition : polissage à l'OP-S (silice colloïdale). 

Généralement, une finition à l'OP-S suffit pour identifier les nitrures d 'aluminium que ce 

soit au microscope otique ou au MEB. D'ailleurs, il est préférable de ne pas attaquer 

chimiquement la surface pour ne pas altérer le contraste de l 'image ou le contour des 

nitrures, ces derniers étant nécessaires pour le traitement d 'image ultérieure. Cependant, nous 

avons parfois eu recours à deux attaques chimiques différentes après finition à l'OP-S afin de 

révéler la microstructure. Il s'agit des réactifs Bereha II et Dino. 

Le réactif d'attaque colorant Bereha II permet de révéler les constituants tels que les 

carbures et les nitrures présents dans les aciers en général. Il est constitué des produits 

chimiques suivants : 

800 ml d'eau distillée, 

400 ml d'acide chlorhydrique, 

48 g de bifluorure d'ammonium, 

Aux 100ml de cette solution , on ajoute 1 à 2 g de métabisulfite de potassium. 

Le réactif DINO, quant à lui, permet en théorie de révéler la martensite et les joints de 

grains. Cependant, ce réactif n'est pas toujours très efficace sur notre matériau et met 

difficilement en valeur les joints de grains. Il permet aussi d'attaquer préférentiellement la 

matrice au voisinage des AlN, permettant alors de mieux les distinguer. Sa composition est la 

suivante : 
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140 ml d'eau distillée, 

100 ml de peroxyde d'hydrogène (H202) 30%, 

4 g d'acide oxalique, 

2 ml d'acide sulfurique (H2S04), 

1,5 ml d'acide fluorhydrique (HF). 

2.3.2 Méthode automatisée de quantification des AIN par MEB-EDS 

Dans cette partie, nous présentons le mode d'observation des microstructures puis nous 

détaillons la démarche adoptée pour quantifier l'évolution des AIN. Les mesures portent sur 

la fraction massique, le diamètre équivalent moyen, la densité surfacique et les distributions 

en taille et spatiale des AIN en fonction du chemin thermique. 

La plupart des images ont été acquises à l'aide d'un microscope électronique à balayage à 

effet de champ (Quanta FEI) en mode rétrodiffusé et sous une tension d'accélération de 15 

kV. Les échantillons, préalablement polis jusqu'au drap OPS, sont observés sans attaque 

chimique. Seule la différence du numéro atomique moyen permet de distinguer les précipités 

AIN de la matrice. Il est important de préciser que cette méthode demande une préparation 

des échantillons ayant deux faces parallèles pour limiter l 'ajustement de la focale au cours de 

l'essai. 

Une des difficultés majeures dans ce t ravail a été d 'accéder aux différentes grandeurs 

microstructurales car la quantité d'AIN est extrêmement faible. En effet, au vue de cette 

faible quantité, nous avons estimé qu'il était nécessaire d 'acquérir 400 images par échantillon 

pour obtenir une bonne statistique de comptage. De fait, il n'est pas envisageable d'acquérir 

autant d'images sans une procédure automatisée. P ar ailleurs, la précision des mesures (du 

fait de la faible quantité d'AIN) peut être fortement entachée par la présence de porosités, de 

pollution lors du polissage, etc. C'est la raison pour laquelle nous avons développé, en 

partenariat avec la société ADCIS, une procédure automatisée. Il est à noter que ce travail a 

été grandement facilité par le fait que le CREAS (Ascométal, Hagondange) et Snecma ont 

déjà développé ce type de procédure automatisée. 

Cette procédure automatisée permet de cartographier au MEB une surface prédéfinie par 

l'utilisateur et de rejeter certaines particules sur des critères de forme et de composition 

chimique. Le synoptique de la Figure 2.5 résume le déroulement de l'application automatisée 

pour quantifier les AIN. Un premier grandissement x500 est utilisé pour détecter les 

particules dont le niveau de gris est inférieur à environ 160. Dès qu'une particule ou plusieurs 

particules sont détectées, un ensemble de grandeurs microstructurales est mesuré pour chaque 

particule. Les particules dont le diamètre de féret minimum est inférieur à 0,5 pm sont 

rejetées pour l'analyse ultérieure. Les particules respectant ce premier critère sont ensuite 

observées à plus fort grandissement (x2000) afin d'améliorer l'analyse des différents 

paramètres microstructuraux et pour augmenter la précision du pointé de l'analyse chimique 

ultérieure. Pour chaque particule observée à grandissement x2000, une image est enregistrée 

pour son t raitement ultérieur. Une analyse chimique systématique est également réalisée au 

centre de chaque particule. Le temps d 'acquisition est de 4 secondes et les éléments 

considérés pour l'analyse sont les suivants : C, N, 0, Al, Si, V, Cr, Fe, Mo, Co et Ni. 

L'application génère deux principaux fichiers de résultats. Le premier contient l'ensemble des 

paramètres microstructuraux à un grandissement x500. Le second contient de nouveau 
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faisceau sortant est parfaitement monochromatique avec une énergie proche de 90 ke V et une 

longueur d'onde de 0,14264 A. La section du faisceau est ensuite réduite par un système de 

fentes permettant de sélectionner la section analysée (100 x 100 11m2
). Le Ütisceau traverse 

l'échantillon perpendiculairement à sa surface, conduisant à la formation d'anneaux de 

Debye-Scherrer après interaction. Un détecteur plan placé en transmission a été utilisé pour 

collecter les anneaux de Debye-Scherrer complets. Des temps d 'acquisition de 6 images par 

minute ont été utilisés lors du chauffage et du maintien isotherme, et l'intervalle a été réduit 

à 1 image toutes les 0,3 secondes lors des trempes pour suivre précisément la transformation 

martensitiqne. Néanmoins, les acquisitions ont été interrompues lorsque l'échant illon a été 

placé dans un cryostat, ce dernier n'étant pas présent au sein du dispositif expérimental. 

Les traitements thermiques ont été réalisés au moyen d'une machine de t raitement 

thermomécanique, l'ET\'IT d'Instron. La Figure 2.6 présente le dispositif ETYIT ainsi qu'un 

échantillon inséré dans la chambre d'analyse. Cet appareillage consiste en un système de 

chauffage par effet Joule permettant d'imposer des vitesses de chauffage et de refroidissement 

très élevées ct un système de traction uniaxialc. Les échantillons utilisés pour ces expériences 

sont des éprouvettes de traction dont un schéma est présenté sur la Figure 2.7. 

Figure 2.6 : Dispositif expérimental utilisé sur la ligne ID15B de l'ESRF : (a) appareillage ETAJT 

et détecteur plan et (b) cilamhre d'analyse de l'ETAIT. 

E 
E 

"" 

R=2 

jf 26mm 

I 
40mm 

... 
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Figure 2. 7 : Représentation schômatiquc des ôdwntillons utilisôs pour les mesures de diffraction. 

L'épaisseur des éprouvettes est de 2 mm. 

Le chauffage par effet Joule consiste à faire passer un courant électrique à travers 

l'échantillon. Etant donné que le thermocouple est soudé sur l 'échant illon, la mesure de la 
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température est faussée par une différence de potentiel (DDP) supplémentaire liée au passage 

du courant. Pour s'affranchir de cette erreur de meure, nous avons systématiquement soudé 

deux thermocouples de type R de part et d'autre de l'éprouvette et de polarité inversée. La 

première lecture de température est sous-estimée et la deuxième surestimée en comparaison à 
la température réelle de l'échantillon. La DDP supplémentaire amenée par le passage du 

courant est alors corrigée en moyennant les températures mesurées par les deux 

thermocouples. Un schéma du dispositif expérimental est présenté sur la Figure 2.8. 

Détecteur Pixium 

Eprouvette placé entre 
~ lesmordsde traction 

Le contact assure le 
passage du courant 

Figure 2.8 : R eprésentation schématique du dispositif expérimental utilisé sur la ligne ID15B de 

l'ESRF, Grenoble. 

Exploitation des résultats 

Après intégration circulaire des anneaux de Debye-Scherrer pour obtenir un 

diffractogramme convent ionnel (intensité en fonction de l 'angle de diffraction) , nous avons 

utilisé le programme Fullprof, développé par J.R. Carvajal [114][115] et fondé sur la méthode 

de Rietveld [116]. Plutôt que de considérer les intensités intégrées individuelles des pics de 

Bragg pour l'affinement structural, cette méthode permet d'ajuster directement le profil 

global du diagramme de diffraction expérimental en utilisant comme variables les 

caractéristiques instrumentales et les paramètres structuraux et microstructuraux du 

matériau. Le détail de ces paramètres d 'affinements est porté en Annexe 1. Par le biais de 

cette méthode, nous avons pu ainsi quant ifier les fractions massiques des différentes phases 

identifiées ainsi que leurs paramètres de maille moyens. 

2.4.2 Dissolution chimique sélective 

Nous avons expérimenté la dissolution chimique sélective avec comme objectif premier de 

déterminer des grandeurs microstructurales telles que la fraction volumique et la distribution 

en taille des AIN. Malgré de nombreuses t entatives, nous n'avons pas réussi à atteindre ces 

grandeurs microstructurales. Cependant, cette t echnique nous a permis d'identifier à la fois la 

structure cristallographique (diffraction des rayons X sur poudres issues de la dissolution 
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chimique) et la morphologie « 3D >> des Al~ (:.\IEB-EDS), inaccessible depuis un échantillon 

massif. 

Le principe de la. dissolution chimique sôlcctive est de dissoudre la matrice de l'acier par 

différentes réactions d'oxydoréductions lorsque l'échantillon est plongé dans une solution 

d'attaque. La procédure a été miRe au point. danA le cadre du travail de thèse de Cédric 

Bellot [7]. Par ailleurs, plusieurs a.rtidœ [117][118] font rôfôrence à l'utilisation de cette 

technique. Pour préparer la solution d'attaque, différents produits chimiques sont nécessaires. 

DanA un bêcher de 600 ml, un mélange de L5 g de chlorure de cuivre dihydrat.é (CuCl2), 10 g 

de chlorure de potassium (KCl), 30 g d'acide citrique ct 450 ml d'cau distillôe est réa.lisô. 

Ensuite, on ajoute progressivement 50 ml d'acide chlorhydrique à 37 % sous forte agitation 

magnétique. Après l'obtention d'une couleur bleutée due aux ions cuivre It on retire le 

barreau aimanté et on complète avec de l'eau distillée jusqu'à ,500 ml. 

L'échantillon à dissoudre se présente sous la. forme d'un barreau d'environ 10 x 10 x 30 

mm:l. Il doit être préalablement poli mécaniquement. (papier SiC de grain 80) afin de 

supprimer la couche d'oxyde ct la couche dôcarburôe ct/mt nitrurôc pendant le traitement 

thermique. Un passage pendant 10 s dans l'acide nitrique dilué à 2% permet de nettoyer la 

surface de l'échantillon, ce qui a pour conséquence d'accélérer la cinétique des réactions 

d'oxydorôductions. L'ôchantillon est plongé dans la solution d'attaque ct cet ensemble est 

ensuite posô sur un agitateur magnétique afin de faire tourner l'échantillon sur lui-même dans 

le bécher. ~ous avons constaté que le temps de dissolution est fonction de la. vitesse de 

rotation (nombre de tours par minute) et. de la ma.sRe de l'échantillon. La diRRolution est. 

moins efficace pour une vitesse de rotation trop rapide de l'échantillon, tandis qu'une vitœsc 

trop lente se traduit par la. création d'une couche cuivreuse à la surface de l'échantillon. Par 

aillenrR, le tempR de dissolution augmente avec la maRRivité de l'échantillon. 

Dans la plupart des cas, la matrice est complôtement dissoute aprôs plusieurs jours 

d'agitation. Seuls les carbures et les nitrures en suspension ne sont pas dissous par la. solution 

d'attaque car leur potentiel d'oxydoréduction ne permet pas la réaction chimique de 

diRRolution. Une centrifugeuse Sigma 6- L5 de 13ioblock Seientific équipé d'un rotor angulaire 6 

x 250 ml est ensuite utilisé pour extraire les particules en suspension dans la solution 

d'attaque. Un premier cycle de centrifugation est réalisé pendant 1h à 9000 trs/min, ce qui 

correRpond à une force centrifuge relative de 13100 G. "Cne fois le cycle de centrifugation 

tcnninô, nous enlevons la solution surnageantc puis nous complôtons les flacons avec de l'cau 

distillée. Ces flacons sont ensuite introduits dans un bac à ultrasons pour détacher les résidus 

deR paroiR et. désagréger an mieux les réRidus. Cette opération permet. aussi de « nettoyer » 
les résidus. Une agitation magnôtique est cffcctuôe pendant environ 12 h ct ù, l'issue de cette 

agitation, une centrifugation est. de nouveau réalisée dans les mêmeR conditions que la 

précédente ainsi que le nettoyage qui s'en Ruit.. Enfin, après la troisième centrifugation, on 

récupôre les résidus prôscnts au fônd du f1acon à l'aide des ultrasons, puis on les place dans 

un cristallisoir afin d'effectuer un étuvage à 80 oc pendant 12 h. A l'issue de cet étuvage, 

nous récupéronR ainsi une pondre contenant à la foiR leR préeipitéR non dissous par la solution 

chimique mais aussi dœ rôsidus liés aux diffôrcnts rôactifs d'attaque prôscnts dans la solution. 
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2.4.3 Microsonde de Castaing 

Nous avons utilisé une microsonde électronique de Castaing afin d 'identifier les éléments 

chimiques contenus dans les nitrures d'aluminium, de tracer des profils de concentration 

qualitatifs depuis l'intérieur du nitrure d 'aluminium vers la matrice et d 'obtenir la répartition 

spatiale en Al, N et Fe (cartographies X). Malheureusement, l'absence d'échantillon témoin 

pour l'azote ne nous a pas permis d 'accéder à des grandeurs quantitatives. La microsonde 

électronique utilisée est le modèle JEOL'" JXA 8530 F équipé de 5 spectromètres à dispersion 

de longueur d'onde (WDS) munis de 10 cristaux analyseurs et d 'un spectromètre à sélection 

d'énergie (SDD). La tension d'accélération était de 8 kV et le courant de sonde de 20 nA. Les 

mesures ont été réalisées sur un échantillon à l'état brut de réception. Le temps d'acquisition 

pour obtenir une cartographie en éléments chimiques est d 'environ 10 minutes. 

2.4.4 Microscopie Electronique à Transmission 

L'utilisation du microscope électronique à transmission (MET) en mode image permet 

d'observer très finement les microstructures. Le mode diffraction permet d'identifier les 

différentes structures cristallographiques présentes au sein d'un matériau. Lorsque au MET 

on combine un spectromètre à dispersion d'énergie (EDS) et/ou un spectromètre de perte 

d'énergie des électrons (PEELS), nous pouvons accéder à la chimie des phases. Ces analyses 

ont été réalisées au moyen de deux microscopes électroniques à transmission. Avec le 

microscope Philipsnl CM200, nous avons acquis des images en champ clair et en champ 

sombre sous une tension d 'accélération de 200 kV. Des clichés de diffraction des électrons en 

mode sélection d'aire (SAED) ont également été obtenus pour les différentes structures 

cristallographiques de notre matériau. Avec le microscope JEOL"' ARM 200F, nous avons 

acquis des images haute résolution et réaliser des dosages ainsi que des cartographies 

chimiques. Ce microscope est équipé d 'un canon à émission de champ, d'un correcteur 

d'aberration sphérique, ce qui permet d'atteindre en théorie une grande résolution spatiale 

(0,2 nm). Il est également équipé d'un système EDS et d'un spectromètre EELS. 

Deux méthodes de préparation des lames minces ont été utilisées dans le cadre de cette 

caractérisation fine. Il s 'agit des méthodes par amincissement électrolytique et par la 

technique de faisceau d 'ions localisés (FIB). 

Pour la méthode par amincissement électrolytique, les échantillons sont tout d 'abord 

amincis mécaniquement jusqu'à une épaisseur d'environ 50 pm puis dans un amincisseur 

électrolytique à double jet (Tenupol-5 de Struers"'). L'électrolyte est une solution d 'acide 

perchlorique (5 vol. %) et d 'acide acétique (95 vol. %) maintenue à une température de 10°C. 

Une différence de potentiel de 20 V est appliquée entre l'échantillon et les deux cathodes 

jusqu'à l'obtention d'un trou au centre de la pastille. Cette méthode a été ut ilisée lorsque le 

nombre de nitrure d'aluminium est jugé « important ». 

La préparation des lames minces au FIB a été faite par le Groupe de Physique des 

Matériaux de l'université de Rouen. Cette technique [119] repose sur l 'usinage d 'une lame 

mince d 'épaisseur constante à l'échelle nanométrique dans une zone identifiée de l'échantillon 

massif, en l'occurrence l'endroit où se trouve un nitrure d 'aluminium de grande t aille (environ 

10 pm en diamètre équivalent moyen) . Cette méthode consiste à creuser, à l'aide d'un 
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faisceau d'ions gallium provenant d 'une colonne ionique présente au sein du microscope 

électronique à balayage, deux tranchées parallèles de part et d 'autre de la zone de 

l'échantillon que l'on veut prélever. Le mur résultant constitue la lame mince à faces 

parallèles. Nous avons utilisé cette méthode lorsque le nombre de nitrures d'aluminium est 

extrêmement faible. 

2.4.5 Microscope confocal à balayage laser In situ 

Cet appareillage de microscopie est équipé d'une platine chauffante, ce qui nous a permis 

d'observer en temps réel la dissolution d 'un nitrure d'aluminium au chauffage et la 

transformation martensitique au refroidissement. Le microscope confocal à balayage laser 

utilisé est commercialisé par ZeissrM (LSM 700) avec une résolution spatiale ultime de 0,25 x 

0,25 x 0,5 pm3 par voxel et un laser de 405 nm. Ce microscope est combiné avec une plat ine 

chauffante Linkam'" dont les caractérist iques permettent d 'atteindre 1500 °C. Pour minimiser 

l'écart de température entre la température à la surface de l'échantillon et celle mesurée par 

le thermocouple de régulation, la masse et la hauteur de l 'échantillon ne doivent pas excéder 

respectivement 70 mg et 500 pm. Afin d 'éviter l'oxydation de la surface observée lors d'un 

traitement thermique, un travail important de conception a été réalisé de nouveau. Pour faire 

simple, nous avons réussi à réduire considérablement la quantité d'oxygène dans la chambre 

environnementale en plaçant par exemple un système filtrant en amont et en remplaçant les 

amenées et les sorties de gaz. Il est à noter que ce dispositif est également équipé d'un 

analyseur en oxygène placé en aval afin de s'assurer de la qualité de l'environnement. 

D'un point de vue de l'imagerie, la microscopie confocale permet d'obtenir des coupes 

optiques non seulement dans le plan (X, Y) mais également suivant un plan (X, Z) parallèle 

à l'axe optique qui peuvent faire l'objet de reconstructions tridimensionnelles. Le principe 

consiste à focaliser, par l'intermédiaire d 'un objectif, un faisceau laser qui va éclairer un point 

de l'échantillon, puis à récupérer, sur un photomultiplicateur, le signal lumineux émis en ce 

point. Le laser nous permet de générer une source lumineuse monochromatique, au contraire 

de la microscopie optique qui utilise une lumière polychromatique. Un diaphragme (pinhole) 

placé devant le photomultiplicateur arrête tout signal ne provenant pas du plan focal. Le 

collimateur a pour rôle de ne sélectionner que les rayons qui sont parallèles entre eux, les 

rayons divergents sont ainsi éliminés dès le début évitant toutes interférences ultérieures. Le 

signal reçu est amplifié dans le photomult iplicateur, traité afin d'améliorer le rapport signal 

sur bruit, puis numérisé. L 'image est construite point par point grâce à un balayage (X, Y) 

du champ analysé à l'aide de miroirs de déflection de la source lumineuse. 

2. 5 Con cl us ion 

Ce chapitre a fait état des différentes techniques spécifiques de caractérisations 

structurales, microstructurales et chimiques utilisées au cours de ce travail. Cependant, nous 

n' avons pas décrit les outils numériques utilisés de manière ponctuelle. Ceux-ci seront 

mentionnés dans les chapitres concernés. 
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Chapitre 3 

Caractérisation des phases en 

présence et dissolution des AIN 

Dans ce chapitre, nous présentons tout d 'abord le matériau étudié au cours de ce t ravail 

de thèse, sa composition chimique, ses différentes propriétés mécaniques, sa microstructure 

associée ainsi que les différentes morphologies des AIN rencontrées. L'utilisation de différentes 

méthodes d 'analyse a permis de déterminer les points de t ransformation (Ac1, Ac3 et M,) 

associés au matériau, les évolutions microstructurales ainsi que les caractérisations chimiques 

et structurales des AIN. Dans un second temps, nous avons déterminé les grandeurs 

microstructurales relatives aux AIN (densité surfacique, fraction massique, distribution en 

taille et répartition spatiale) à l'état brut de réception par analyse d 'images automatisée au 

MEB. Toujours par analyse d'images, nous avons quantifié la fraction massique d'AIN en 

fonction de la température qui a été confrontée à l 'équilibre thermodynamique à l'aide du 

logiciel ThermoCalc®. Ce travail préliminaire nous a permis de fabriquer un état 

microstructural exempt de nitrures d 'aluminium qui sera nécessaire pour l'étude de la 

cinétique de précipitation des AIN présentée dans le chapitre suivant. 

3.1 Matériau étudié, caractérisation de l'état de réception 

3.1.1 L'acier ML340TM 

L'acier étudié est une nouvelle nuance d 'acier maraging à durcissement duplex carbures -

intermétalliques et appartient à la troisième grande famille des aciers maraging. Cet acier est 

produit par l'aciériste Aubert&Duval pour des applications moteurs de Snecma (co-breveté 

avec A&D [1]). Sa désignation dans la norme européenne est la suivante : 

X23NiCoCrMoAl13-6-3 et sa désignation commerciale est ML340Th'. P ar la suite, nous 

utiliserons la désignation commerciale pour évoquer le matériau. 

L'acier ML340"' est d 'abord élaboré sous la forme d'une électrode au sein d 'un four 

électrique sous vide par un procédé VIM (Vacuum Induction Melting) avec un contrôle précis 

de la composition chimique en éléments d'alliages. Ensuite, l'électrode est refondue deux fois 
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par un procédé VAR (Vacuum Arc Remelting) pour purifier au ma..ximum Fa.cier et obtenir 

un matériau relativement homogène en composition chimique et en propriétés mécaniques. 

Suite à l'ôlaboration du lingot (ç5 = 640 nnn), un traitement d 1wmogônéisation est rôalisé ù, 

haute température afin de réduire la ségrégation en éléments chimiques et pour « briser » la 

microstrueture dendritique de solidification. A la suite de ce traitement d'homogénéisation (-

1250 oc)' plusieurs passes de forgeage sont réalisées sur le lingot, à haute température (entre 

1200 ac et 1000 oc), afin d'obtenir une billette (çJ = 250 mm) qui sera ensuite normalisée à 

950 ac pendant 8 h puis adoucie à 650 oc pendant 8 h. Cette billette définie l'état brut de 

réception qui nous a étô fourni par Aubert&Duval ct sur laquelle nous avons réalisé l'étude. 

La dureté du matériau à l'état brut de rôception est comprise entre 380 ct 400 HB. La 

composition chimique nominale de la coulée industrielle HS738401 de Fader 1viL340n,, fournie 

par Aubert&Dnval est donnée dans le Tableau 3.1 (exprimée en pourcentage massique et 

pourcentage atomique). 

Fe Ni c Co Cr Mo v Al N 

~{ massique Base 13,1 0,23 5,9 3,25 L6 0.24 1,43 5,5 ppm 

%atomique Base 12.24 1,06 5,44 3,51 0,86 0,27 2,93 22 ppm 

Tableau 3.1 : Composition chimique nominale de l'acier ML340"'' (% mass. ct % at) Analyses 

cllimiqzzes faites par Azzbert&D11va.J. 

Les teneurs en fer, nickel, chrome, cobalt et molybdène sont déterminés par spectrométrie 

de fluorescence X tandis que les éléments plus légers tels que le vanadium, l'aluminium et 

l'azote sont quantifiés par spectrométrie d'ômission optique à source ôtinccllc. La teneur en 

carbone est mesurée, quant à elle, par absorption infrarouge. Il est important de noter que les 

trois procédés consécutifs d'élaboration sous ·vide (VL\!1 VAR V AR) ne permettent pas 

d'(~liminer totalement l'azote, ôlômcnt chimique considôré cormne imi(~sirablc, car sa prcsswn 

partielle n'est pas nulle. 

Rappelons que ce nouvel acier :.\IL340n,, est destiné à remplacer le maraging 250 pour la 

fabrication des arbres de turbine des nouveaux moteurs aéronautiques (LEAP-X). Avec une 

meilleure résistance mécanique. un meilleur compromis rôsistance / ténacité ct une durée de 

vie en fatigue oligocyclique au moins égale au maraging 250 [120], le choix du l\IL340"' 

s'avère particulièrement attractif pour un acier gardant de très bonne propriétés mécaniques 

jusqu'à des températures d'utilisation relativement élevées (environ 45(JDC). Quelques 

propriétés mécaniques du l'viL340''·' sont données dans le Tableau :).2. 

Rm (11Pa) R e<>,2 (11Pa) K1, (:viPa .m'1") Kv (J) 

2300 1900 45 25 

Tableau .3.2 : Quelques propriétés mécrmiques du J\IL.340"' à l'ambiante. 
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Des nuances d'acier maraging possédant des propriétés mécaniques similaires, ou tout du 

moins largement supérieures aux aciers classiques, existent déjà (maraging 250, 300 ou 350) 

mais elles contiennent des t eneurs en cobalt élevées (> 8 %) qui contribuent à rendre ces 

nuances plus onéreuses (Tableau 3.3). Dans l'acier ML340"', le durcissement est obtenu par 

une précipitation fine, homogène et simultanée de la phase intermétallique B2-NiAl et des 

carbures M2C au cours du vieillissement de la martensite. Le chrome est un élément 

durcissant dans cette nuance puisqu'il est constitutif de ce carbure, ainsi que le molybdène. 

Le cobalt a la réputation d'en activer la précipitation. Des carbures de vanadium du type 

MC sont présents à la température d'austénitisation (950 oc) et contribuent à limiter le 

grossissement des grains au cours de l'austénitisation. Cette nuance n'utilise pas le titane, 

très efficace en tant qu'élément durcissant via l'intermétallique -NbTi, mais permet d 'éviter 

la formation des nitrures de titane au cours de la solidification, qui sont des sites privilégiés 

d'amorce de la rupture en fatigue [1]. 

Désignation 

commerciale 
Famille Ni Co Mo Ti Rm (MPa) 

Marval18 250 18 8 5 0,5 1800 

MY 19 300 18 8,75 4,9 0,7 2050 

MY23 350 18 12 4 1,6 2400 

Tableau 3.3 : Composition chimique nominale de trois aciers maraging classiques (%m) et Rm 
correspondant (MPa). 

Toutefois, la présence combinée d 'aluminium et d'azote au sein de l'acier ML340"' entraîne 

la précipitation de nitrures d'aluminium de grandes t ailles et dispersés de manière sporadique 

dans la matrice. 

3.1.2 Microstructure et morphologies des AIN 

A l'état brut de réception, la microstructure est typique de celle contenant de la 

martensite et de l'austénite résiduelle. Il est à noter que l'acier ML340r" est considéré comme 

autotrempant pour un large éventail de vitesse de refroidissement. L' affinement Rietveld 

réalisé sur un diffractogramme obtenu à l'ESRF révèle la présence d'environ 20 % en masse 

d' austénite résiduelle (Figure 3.15) . Il est à noter que nous n' avons pas décelé la présence de 

pics associés aux nitrures d'aluminium. Sur la micrographie optique (Figure 3.1 (a)) , 

l'attaque chimique au réactif DINO révèle les anciens joints de grains austénitiques, formés 

au cours de l'austénit isat ion de la billette à 950 °C. Les anciens grains austénitiques ont une 

taille moyenne d 'environ 40 pm. La microstructure a également été observée à une échelle 

plus fine au microscope électronique à balayage (MEB) . Nous pouvons clairement distinguer 

la martensite en lattes au centre de laquelle se trouve un AIN facet té de grande taille (Figure 

3.1 (b)). Il est important de signaliser, à ce stade, que la taille des AIN est importante au 

regard de ce qui est couramment relaté dans la littérature (cf. chapitre 1). 
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Au regard de la teneur en azote dans l'acier (5,5 ppm) et de la taille caractéristique des 

AlN, il est acceptable de penser que le nombre de précipités par unité de surface sera faible. 

De fait, un grand nombre de champ d'observation au l\i1EI3 est nécessaire pour identifier les 

différentes morphologies des AlN. Afin de mettre en exergue la forme des AIN, l'échantillon a 

été attaqué chimiquement au réactif DINO. L'ensemble des morphologies rencontrées à l 'état 

brut de réception est porté sur la Figure 3.2. 

Figure 3.1 : J'vficrostructure de l'acier .ML340"'' à l'état brut de réception après attaque chimique au 

réactif DiiVO : (a) micrographie optique réFélant les anciens gmiœ austénitiques, (b) micrographie 

1\JEI3 de la microstructure martensitique et d'un nitrure cl';:lluminimn. 

La grande majorité des précipités sont particulièrement facett és. );'ous avons rencontré des 

morphologies de type prismatique, cuhoïdalc ou sous forme de larges plaquettes peu épaisses 

( < 1 prn). Ces formes facettées sont classiquement liées à une anisotropie de 1 'énergie 

interfada.le, à la cinétique chimique interfacia.le et à l'énergie élastique (désaccord 

paramétrique entre l'austénitc ct l'AIN). ~ons pouvons noter que nous n'avons pas rencontré 

de morphologie de t;ype dendritique ce qui laisse supposer que la précipitation des AlN se 

produit à l'état solide et non lors de la. solidification. Le réactif DINO entraîne une attaque 

préfërcnticllc de la matrice au voisinage des Al);' ct laisse apparaître des cavités mettant ainsi 

en évidence les morphologies des AlN en 3 dimensions. Cette corrosion localisée de la matrice 

au voisinage des précipités est généralement liée à une modification locale de la composition 

chimique de la matrice [121]. Dans notre cas, une différence de coefficient de dilatation 

thermique entre AIN et la matrice pourrait être à l'origine de eett.e corrosion localisée à 

l'interface. Nous y reviendrons à la fin de cc chapitre. 
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Figure 3.2 : 1\iicrograpllies obtenues au 1\iiEB montrant différentes nwrplwlogies des nitrures 
d'aluminium rencontrées à l'état brut de réception : (a) prisme hexagonal (b) en plaquette (c) 

biitonnet à base hexagonale (cl) nmlti-prisma.tique ( e) prisme à. base octugunaJe et (f) sous fmme cie 

c11hoïdes . 



64 

 

 

 

Chapitre 3 Caractérisation des phases en présence et dissolution des AlN 

3.1.3 Caractérisation chimique et structurale des AIN 

3.1.3.1 Analyse par DRX conventionnelle sur poudres issues de la dissolution 

chimique sélective de la matrice 

L'analyse par diffraction des rayons X à haute énergie à l'ESRF de Grenoble (3.2.3) a 

montré qu'il n'était pas possible d'identifier les pics de diffraction associés aux nit rures 

d'aluminium sur un état massif en raison de la faible quantité d 'AIN. Pourtant, les 

observations métallographiques faites au MEB (3.1.2) ont révélés la présence d'AIN avec des 

tailles importantes (> 1 pm) et des morphologies facettées. C'est la raison pour laquelle nous 

avons cherché à dissoudre chimiquement la matrice en adoptant la procédure de dissolution 

chimique sélective de la matrice décrite dans le chapitre 2. Pour s'affranchir de la présence 

éventuelle de carbures et/ou intermétalliques à l'état brut de réception, nous avons réalisé un 

traitement thermique d 'austénitisation à 1200 oc pendant 1 heure suivi d 'une trempe à l'eau 

afin de figer la microstructure. A l'issue de ce traitement t hermique, nous avons effectué une 

analyse par DRX de surface sur la poudre obtenue après dissolution chimique sélective de la 

matrice. La poudre a été déposée sur un monocristal de silicium orienté de t elle sorte qu'il ne 

soit pas en condition de Bragg. Le diffractogramme de rayons X résultant est présenté sur la 

Figure 3.3 (c). 
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Figuœ 3.3: (a) et (b) lviicrographies MEB montrant les précipités d 'AIN obtenus après dissolution 

chimique sélective de la matrice et (c) diffractogramme de rayons X montrant les pics caractéristiques 
de l'AIN de structuœ hexagonale type wurtzite. 

Tout d 'abord, nous pouvons noter qu'aucune raie caractéristique des carbures ou des 

intermétalliques n'a été décelée sur ce diffractogramme, ce qui laisse supposer qu'ils ont été 

dissous lors de la montée en température et du maintien isotherme à 1200 oc. L'ensemble des 

pics de diffraction est affecté à la présence d'AIN. Ces nitrures d'aluminium ont une structure 

cristallographique hexagonale de type wurtzite dont le groupe d'espace correspondant est 

P6:3mc (n°186). Les paramètres de maille moyens a et c sont respectivement de 3,115 A et 
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4,981 A. Ces paramètres de maille moyens sont proches de ceux relatés dans la littérature 

pour la forme la plus stable des AlN. 

Nous avons observé cette poudre au IVlED couplé à l'EDS. Pour y parvenir, nous avons 

déposé la poudre résiduelle issue de la dissolution chimique sélective de la matrice sur du 

scotch carboné double face. Le résultat des observations est porté sur les micrographies de la 

Figure 3.3 (a) et (b). Nous constatons de nouveau que les Al~ ont une morphologie facettée 

(hexagonale, plaquette, bâtonnet, etc.) avec une taille supérieure an micron. Malgré l'attrait 

de cette méthode d'analyse par dissolution chimique sélective de la matrice couplée à 

l'analyse DRX et MEB-EDS, nous n'avons pas été en mesure de déterminer des grandeurs 

microstmcturales associées aux AIN telles que la fraction massique et la distribution en taille. 

Néanmoins, nous avons réussi à identifier la structure cristallographique des AIN ainsi que 

leurs morphologies en « 3D /). La quantification par analyse EDS de la chimie des AIN 

(aluminium et azote) n'est pas assez fiable au regard de leur faible numéro atomique. 

Cependant, aucun élément substitutionnel n 'a été détecté (Chrome, l\folybdène, etc.) lors de 

cette analyse. 

3.1.3.2 Répartition des principaux éléments chimiques 

Nous avons cartographié la répartition de l'aluminium, l'azote et le fer dans l'AIN et danr:; 

la matrice depuis l 'interface AIN - matrice. Pour ce faire, nous avons utilisé la microsonde de 

Castaing. Un champ contenant à la fois un nitrure d 'aluminium et la matrice est présenté sur 

la Figure 3.4 (a). Les cartographies X portés sur les Figure 3.4 (b) et (c) montrent une 

répartition uniforme de l'aluminium et de l'azote dans le nitrure d'aluminium et la matrice. 

Figure 3.4 : Cartographies X pM microsonde de Castaing avec (a) zone cartogTaplliée (SE), (b) et 
( c) cm-ta graphies X en A_I ct N respectivement ct ( d) profils de concentration qualitatifs à tnrvcrs le 

précipité. 

Les profils de concentration qualitatifs portés sur la Figure 3.4 (d) confirment l'absence de 

gradient de concentration dans le précipité et la matrice. L'absence de gradient de 
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concentration dans la matrice suppose que les précipités AlN sont proches de l'équilibre 

thermodynamique. Par ailleurs, au même titre que l 'analyse EDS au l\t!EB, aucun autre 

élément chimique n'a été détecté dans les AIN tels que le chrome, le molybdène ou le 

vanadium. 

3.1.3.3 Caractérisation fine des AIN par MET-EELS 

Afin d'asseoir la cristallographie des AIN et de déterminer la chimie des Al::\, nous avons 

étudié an :MET une lame mince prélevée par Fin (Foeused Ion Beam) sur un échantillon 

brut de réception. La zone prélevée contient un AIN de grande taille (environ 10 pm) et de la 

matrice. "Cne image haute résolution et un cliché de diffraction des électrons correspondant, 

en mode sélection d'aire, sont présentés sur la Figure 3.5 (a.). Le cliché de diffraction des 

électrons a été enregistré suivant l'axe de :~,one [100] d'une structure hexagonale avec un 

groupe d'espace P6:1mc. La simulation du cliché de diffraction des électrons correspondant, 

obtenue avec le logiciel CrystaHv1aker~", est donnée sur la Figure 3.5 (b). Nous pouvons noter, 

sur ce cliché simulé, la présence de taches entourées par des cercles en pointillés. En fait, ces 

taches apparaissent par un effet de double ditiradion car en réalité elles ne doivent pas 

apparaître à cause de la présence de l'axe hélicoïdal 6:3 parallèle à la direction [OOl]Al="· Ces 

résultats sont en bon accord avec ceux obtenus par DRX conventionnelle r:;ur des poudrer:; 

issues de la dissolution chimique de la matrice. 

Figure 3.5 : (a) l\Jicrograpilie M.ET haute résolution d 'un précipité d 'AiN avec en insert le cliché de 

diffraction coiTespondant enregistré suivant l'axe de zone {lOO}A!s et (h) cliché de diffraction d'A.lN 

simulé avec le logiciel CrystnlNiaker''' montmnt des taches entourées par des cercles en pointillés. Ces 

taches, qui sont en fait inteniites pa.r la présence de l'axe hélicoïdal 6:! parallèle à la. direction [1 00}.4.1:-<, 

apparaissent par do11ble diffi·a.ction. 

Une analyse chimique quantitative par spectroscopie par perte d'énergie des électrons 

(EELS) a. également été réalisée sur AIN [122]. A partir du spectre, il est possible de 

remonter à la détermination de la concentration atomique relative entre l'azote et 

l'aluminium. L'intégration der:; picr:; caractéristiquer:; de l'aluminium et de l'azote révèle que la 

stœchiométrie des Al::\ est proche d'un ratio atomique 1:1. Par ailleurs, aucun autre élément 

chimique n'a été détecté par EDS contrairement à der:; travaux [20] qui montrent une 

substitution partielle de l'aluminium par du chrome. 
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3.1.4 Quantification des grandeurs microstructurales relatives aux 

AIN dans l'état brut de réception 

En vue d'une analyse pertinente des résultats ultérieurs, l'état brut de réception a été 

caractérisé en périphérie, à mi-rayon et au centre de la billette. Pour chaque zone de 

prélèvement, nous avons également caractérisé dans le sens longitudinal et transversal par 

rapport au fibrage de la billette. La Figure 3.6 (a) présente une vue schématique de la billette 

après forgeage et la localisation des prélèvements. Nous avons également reporté sur la Figure 

3.6 (b) la composition chimique nominale en aluminium et en azote pour les trois zones de 

prélèvement. Nous pouvons constater que les teneurs en aluminium sont similaires ( ~ 1,43 

%rn) contrairement à celles en azote (~ 5,5 ppm). Cependant, la variabilité mesurée en azote 

est à relativiser car l'incertitude de mesure est plus grande en raison de la très faible teneur 

massique. Pour chaque prélèvement, nous avons déterminé par analyse d 'image automatisée 

(cf. Chapitre 2) les grandeurs microstructurales suivantes : 

(a) 

fraction massique, 

densité surfacique (nombre de précipités par unité de surface), 

diamètre équivalent moyen, 

distribution en taille, 

distribution spatiale. 

(b) 
Sens transversal Sens longitudinal 

~ ~ -,-.. 
' 1 

•• • 
' ' C 1' 

_____ __-· ---~~~~ 
' ' -----, 

··.. c==:> c:::> 

1 Forgeogo 

Périphi>ric 

Al (% massique) 1,42 

N (ppm massique) 5,5 

~fi-ra. yon C<•ntrC' 

1,43 1,43 

4,5 6,0 

Figure 3.6: (a) Représentation schématique de la billette après forgeage montrant la forme des 

grains a usténitiques par rapport a u sens de prélèvement et (b) composition chimique nominale (mass. 

%) en aluminium et en azote en fonction de la zone de prélèvement sur la billette à l'état brut de 

réception. 

Un exemple d'image MEE en mode BSE enregistrée lors de l'analyse automatisée est 

présenté sur la Figure 3.7. Dans notre cas, le mode BSE est bien adapté car nous observons 

un fort contraste entre les nitrures d'aluminium et la matrice. Ce fort contraste provient de 

la différence de numéro atomique entre le couple Al-Net la base Fe. 
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Fig11re 3. 7 : Micrographie 1\IEB-BSE enregistrée lors de l'analyse a11tomatisée de l'état bmt de 

réception rnontnmt un AIN en som/xe entouré par la matrice en clair. 

Les surfaces analysées, pour chaque édw . .ntillon, ont été différentes car le temps alloué 

pour l'acquisition des images et l'analyse chimique des particules détectées dépend ft la fois de 

la disponibilité du microscope, mais aussi de l'état de propreté de la surface d'analyse ct de la 

population inclusionna.ire de l'échantillon. Afin d'évaluer le nombre d 'images nécessaires à 
une bonne statistique de comptage, nous avons reporté sur la Figure 3.8 l'évolution de la 

moyenne cumulée de la fraction surfacique de phase AIN en fonction du nombre d'images 

acquises. Nous pouvons constater qu'il est nécessaire d'acquérir environ 400 images dans le 

sens transversal à un grandisscmcnt x 500 pour avoir une statistique de comptage 

satisfaisante. Cela correspond à une surface analysée d 'environ 15 mm2
• Pour le sens 

longitudinal, le nombre d'images nécessaires est plus difficile à estimer mais il est globalement 

supérieur d 'un facteur 2. 

2.5 10.4 
,-------------------, 

--Transverse 
--Longitudinal 

0 200 400 600 800 900 

Nombre d'images 

Figure 3.8 : Evolution de la moyenne cmrmiée de la fraction ::mrfacique d'AIN en fonction du 

nombre d'images pour 2 échantillons prélevés à mi-rayon de la billette. 

La fraction surfacique d'Al::\ pour l'ensen1blc des prélèvements est portée dans le Tableau 

3.4. Quels que soient la zone et le sens de prélèvement dans la billette, la fraction surfacique 

est de 7,4.10-:J % en moyenne avec une dispersion de ± 0,23.10-:J %. La faible variabilité 
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probabilité de rencontrer des AIN sur une coupe 2D en surface est moindre dans le sens 

longitudinal. 

20 .--------------r-------------. 

• Centre 

16 • Mi-rayon 
• Périphérie 

Transversal Longitudinal 

Figure 3.9: Densité d'AIN par unité de surfa.ce (#. rnm·1) en fonction de la. zone et du sens de 

prélèvement SUT ln billette. 

Pour appuyer nos propos, nous avons reporté sur la Figure 3.10, les distributions en taille 

des AIN en fonction de la zone et du sens de prélèvement. De nouveau, les dist ributions en 

taille sont assez similaires quelle que soit la zone de prélèvement considérée. Par contre, les 

distributiom; en taille dans le sens longitudinal s'étendent vers des diamètres équivalents plus 

grands par rapport au sens transversal. Les diamètres équivalents moyens dam; le sens 

longitudinal et dans le sens transversal sont différents et va.lent respectivement 3,5 Jllll et 2,5 

pm. 

(a) Longitudinal 

~ N ._~ M L':l 
~ N oh M 
~ ~ N ~ 

• Mi-rayon 
• Périphérie 
• Centre 

Diamètre équiv-dlent (pm) 

(b) Transversal 

• Mi-rayon 
• Périphérie 
• Centre 

JJ ~ --.,., M .,., ., :h "' "' "' "" ~ l ~~ "" "' "' .; ... ..; 

Diamètre équivalent (Jim) 

FiguTe 3.10 : Distributions en taille des AIN dans l'état brut de réception en fonction de la zone et 

elu sens cle pTélèvement avec (a) clans le sens longitudinal et (b) clans le sens transversal. 

Ce résultat peut paraître surprenant car rien ne laisse supposer une différence de diamèt re 

équivalent moyen dans le sens transversal en comparaison au sens longitudinal. Pour 

expliquer cette différence, nous avons calculé le facteur de forme qui correspond au rapport 

entre le fëret mini et le fëret max. De fait, lorsque ce rapport est égal à 1, la forme du 
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précipité est sphérique tandis que lorsque ce rapport tend vers 0, la forme est allongée. Sur la 

Figure 3.11 (a) est reportée la densité de probabilité en fonction du facteur de forme des AIN 

pour les deux sens de prélèvement. Nous pouvons ainsi constater que les ALI'\ observés dans le 

sens longitudinal ont une forme plus allongée en comparaison au sens t ransversal, ce qui 

suppose une direction de croissance parallèle au fibrage . :\ons avom; schématisé sur la Figure 

3.11 (b) les coupes dans les sens transversal et longitudinal pour imager la forme du précipité. 

Cette différence de forme entre les deux sens de prélèvements explique pourquoi la densité 

d 'AIN par unité de surface et le diamètre équivalent moyen diflèrent lon;qu'on observe 

l'échantillon en coupe 2D. 

(a) 3 r------
Sens Transversal 

2.5 
Sens Longitudinal 

/\\ /'"\. 1 \ .' \ 
.. Q) l \j \ 
.....,;. 1 /\ 
~ 1 / \ ..c 1.5 

~ 1 ,./ \ 
. 
\ . 

1 1 ,' 

/ 
1 

\ 
0.5 \ 

\. 
0.8 0.6 0.4 0.2 

Facteur de forme 

(b) 1 
/1 

Coupe dans le sens 1 

transversal 1 1 
1 

1 

1 

~ 
t 1 ............_AIN ----------- r ---/ --

1 / 1 

1 1 

y 1 

Coupe dans le sens 
lougitudinal 

1 

Figure 3.11 : (a) Densité de probabilité en fonction de la circularité des A IN par rapport au sens 

de prélèvement sur la billette (centre de la billette) et (b) représentation schématique de la forme des 

précipités AIN. 

Pour conclure cette partie, la Figure 3.12 présente les cartographies de la répartition 

spatiale des ALI'\ pour les deux sens de prélèvements à cœur de la billet t e. Comme attendu au 

vu des résultats présentés précédemment , le nombre œAlN détecté en surface est supérieur 

dans le sens transversal. Les précipités AIN sont distribués de manière hétérogène. 

Cependant, la tendance semble indiquer que la plupart des précipités Al:\ ont germé sur les 

anciens joints de grains austénitiques issus elu forgeage. Nous ne pouvons malheureusement 

pas vérifier cette hypothèse car les traitements thermiques post-forgeage ont entraîné la 

fonrmtion de nouveaux grains austénitiques. A ce stade de l'étude, nous pouvons seulement 

conclure sur l'importance de l'histoire thermomécanique subie par la. billette, qui de ce fait, a 

une influence sur la forme du grain austénitique. Les précipités AlN précipitent probablement 

au niveau des joints de grains austénitiques déformés élU cours du forgeage à haute 

tcrnpérature avec une tendance à croître dans une direction parallèle au fibrage de la billette. 
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Figure 3.12 : Cartographies de répartition spatiale des AIN dans l 'état brut de réception en 
fonction du sens de prélèvement à cœur de la billette : (a) dans le sens longitudinal et (b) dans le sens 

transversal. 

3.2 Détermination des températures de transformations et 

cinétique de changement de phases de la matrice 

3.2.1 Solidification dirigée 

Des expériences de solidification dirigée de l'acier ML340n' ont été réalisées au cours du 

stage de V. Rossi [124] chez Aubert&Duval. Nous avons récupéré un des barreaux issus de la 

solidification dirigée afin d 'estimer les températures de solidus et de liquidus et de déceler la 

présence éventuelle d'AIN dans l'intervalle de solidification. Nous allons décrire brièvement le 

principe de cette expérience de solidification dirigée. 

Un barreau de 250 mm de long et de 5 mm de diamètre, inséré dans un t ube en alumine, 

est placé dans un four tubulaire à induction. Le barreau est maintenu pendant un temps 

donné à une température supérieure au liquidus de façon à atteindre un état stationnaire. Il 

est ensuite déplacé à une vitesse lente de 18 cm/h, soit une vitesse de déplacement de 0,3 

cm/min. Le déplacement vers des températures plus basses entraîne la solidification dirigée. 

Les dendrites se forment alors dans le sens du flux de chaleur, c'est-à-dire dans le sens 

longit udinal. Le gradient t hermique imposé est d'environ 50 °Cjcm, ce qui donne une vitesse 

de refroidissement de 15 oC/min. On continue à tirer le barreau jusqu'à ce que le 

thermocouple de l'échant illon soit suffisamment dans la zone solide, puis on trempe le 

barreau afin de figer la zone liquide et la zone pâteuse. Ainsi le barreau est indexé en 

température, ce qui signifie que pour une position donné, nous pouvons y associer une 

température. 
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Figure 3.13: Micrographies optique montrant le chemin de solidification avec (a) la limite entre la 

zone liquide et la zone pâteuse et (b) la limite entre la zone pâteuse et la zone solide. 

Grâce à cette indexation en température, la température du liquidus, c'est-à-dire la zone où 

les premières dendrites apparaissent, a pu être clairement identifiée, comme nous pouvons le 

voir sur la micrographie optique de la Figure 3.13 (a). L'indexation en température du 

barreau de solidification nous a permis d 'estimer la température du liquidus à 1462 oc. Au 

fur et à mesure que la température diminue, nous assistons à une augmentation de 

l'espacement interdendritique qui se stabilise à l'approche de la température du solidus. Ceci 

explique pourquoi il est plus difficile de déterminer la température du solidus. Nous avons 

estimé cette température du solidus à environ 1380 oc (Figure 3.13 (b) ) mais la précision de 

cette température est discutable selon l'opérateur contrairement à la température du liquidus 

qui est clairement identifiable. Un calcul à l'équilibre thermodynamique a été réalisé à l'aide 

du logiciel T hermoCalc® et la base de données TCFe7 pour déterminer les températures du 

liquidus et du solidus. Les températures du liquidus et du solidus calculées sont 

respectivement de 1463 oc et 1358 oc. La température du liquidus calculée est en bon accord 

avec la mesure expérimentale tandis que la t empérature du solidus calculée est inférieure 

d'environ 20 oc en comparaison à la valeur expérimentale. Nous avons de nouveau calculé la 

température du solidus en considérant cette fois-ci une diffusion nulle dans le solide des 

éléments substitutionnels (Gulliver-Scheil). Comme attendu, l'écart de température entre les 

valeurs calculées et expérimentales est plus important. Cet écart de température ne peut pas 

être complètement att ribué à une estimation approximative d'un point de vue expérimental. 

Enfin, les observations MEB de la coupe longitudinale du barreau de solidification ne nous 

ont pas permis de détecter des nitrures d 'aluminium entre les t empératures du solidus et du 

liquidus, ce qui laisse penser que la précipitation des AIN n'a pas lieu dans l'intervalle de 

solidification. Néanmoins, lorsque la teneur en azote dans l'acier est plus élevée (13 et 22 

ppm), nous avons observé la présence d 'AIN dans les zones interdendritiques pour des 

échantillons issus de la première élaboration sous vide (four VIM). Ces résultats sont 

mentionnés en Annexe B. 

3.2.2 Suivi par dilatométrie 

Nous avons reporté sur la Figure 3.14 le comportement dimensionnel de l'acier ML340n\ 

dans l'état brut de réception, lors d 'un chauffage (18 oC/ min) jusqu'à 900 oc suivi d 'un 



74 

 

 

Chapitre 3 Caractérisation des phases en présence et dissolution des AlN 

maintien isotherme d '1 h et d'un refroidissement rapide (trempe hélium) jusqu'à l'ambiante. 

Les inserts à droite correspondent à des agrandissements des zones concernées. L'analyse de 

ce suivi dilatométrique nous a permis de déterminer les températures de transformation 

austénitiques au chauffage (Acl et Ac3) ainsi que la température du début de transformation 

martensitique (Ms). 

0.8 

~ 
0.4 Cha~ 

~oidissement 

200 400 600 800 1000 

Température (°C) 

Figure 3.14 : Comportement dimensionnel au chauffage (18 °C/ min) et au refroidissement (trempe 

hélium) d 'une éprouvette dilatométrique en ML340'"" traitée thermiquement à 900 oc pendant 1h -les 

3 inserts de droite représentent les agrandissements de zones spécifiques du graphique permettant de 

déterminer plus précisém ent les points de transformations. 

En adoptant la méthode des tangentes, les températures Acl et Ac3 ont respectivement 

été déterminées à 610 oc et 860 oc tandis que la température de début de transformation 

martensitique est estimée à 175 °C. D'autres suivis du comportement dimensionnel par 

dilatométrie ont été effectuées par Aubert&Duval et ont montré que la température M, est 

t ributaire à la fois de la vitesse de refroidissement depuis le domaine austénitique et de la 

température d'austénitisation. Pour une vitesse de refroidissement plus élevée, la température 

M, mesurée sera plus faible. Cette tendance sera confirmée par les résultats issus de la DRX 

in situ haute énergie (ESRF). 

3.2.3 Caractérisation des phases par DRX In situ haute énergie au 

cours d'un traitement thermique 

Au cours du stage de Thomas Corroy [113], un suivi in-situ des transformations de phase 

a été réalisé par diffraction des rayons X haute énergie à l'ESRF (European Synchrotron 

Radiation Facility) à Grenoble. Cette approche expérimentale est un outil puissant pour 

étudier les changements de phases et leur cinétique. 

Comme mentionné précédemment, nous avons identifié la présence de 2 phases 

majoritaires sur le diffractogramme associé à l'état brut de réception porté sur la Figure 

3.15 : il s'agit de la martensite et de l'austénite résiduelle. La fraction massique d'austénite 

résiduelle est d'environ 20 %. Nous n 'avons pas décelé de pics de diffraction associés au 
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nitrure d'aluminium. Ce constat n'est pas surprenant au regard de la fraction massique 

attendue. 
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Figure 3.15 : Diffiactogramme associé à l'état bmt cle réception obtenu par DRX synchrotmn 

(ESRF) à la température ambiante. 

Nous avons, ensuite, imposé un traitement thermique à un échantillon ayant subi au 

préalable un traitement thermomécanique suivi d'une trempe cryogénique. Le traitement 

thermique imposé à partir de cet état microstructural est schématisé sur la Figure 3.16. 

L'enrcgistroment des diffractogrammes, au cours do cc traitement thormiquo, nous a pormis 

d'identifier les phases en présence ainsi que leur domaine d'existence en température. Nous 

avons également quantifié les fractions massiques relatives de martensite/ ferrite et 

d 'austénite et suivi l'évolution de leurs paramètres de maille moyens. 

Homogénéisation 

Ref. 
Naturel 

-80 "C - 8 h 

Revenu 

soo ·c- 1 h 

Temps 

Figure 3.16 : Tn-ûtement thermique effectué lors cle la campagne cle mesures par DRX in situ à 

l'ESRF de Grenoble. 

Evolution des fractions massiques des phases au cours du chauffage du traitement 

d'homogénéisation 

Les évolutions des fractions massiques de martensite/ferrite et d'austénite au cours de la 

montée en température sont portées sur la Figure 3.17. Avant le chauffage, la fraction 

massique d'austénite réBiduelle est d'environ 4 % en raison de la trempe eryogénique. En 
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effet, nous avons montré précédemment que la fract ion massique d'austénite résiduelle est 

d 'environ 20 % à l'état brut de réception après un refroidissement jusqu'à la température 

ambiante. Nous y reviendrons plus tard. 
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Figure 3.17 : Evolutions des fractions massiques d 'austénite et de martensite/ ferrite ;w cmll"R du 

chauffc'1gc (0,3 °Cjs) jusqu'à 950 °C. 

Au courR de la montée en température (Figure 3.17), nouR aRRistonR à une augmentation 

de la fraction massique cl'austénite au détriment de la martensite/ferrite à partir d'environ 

600 °C. A 840 oc, la micror:,;tructure er:,;t entièrement austénitique. Les températures 

caractéristiques de transformation (Acl = 600 oc / Ac3 = 840 oc) sont en accord avec celles 

obtenues par dilatométrie (Acl = 610 oc / Ac3 = 860 °C). Nous pouvons également 

conRtater que la cinétique de formation de l'auRténite eRt ph1R lente à partir de 725 °C. 

L'analyse plus avant des diffractogrammes, enregistrés à l'ambiante et au cours du traitement 

d 'homogénéisation (Figure 3.18) , nous a permis de déceler d'autres phases en présence, en 

quantité moindre par rapport à celles de l'austénite et de la martensite/ferrite. 

2.5 3 3.5 4 4.5 5 5.5 6 

600 oc 

Température 
ambiante 

Figure 3.18 : Evolution des cliff.ractogrammes enregistrés a u cours elu traitement cl'lwmogénéisation 

(cJumffage - 0,3 °Cj H- p11iH m aintien isotherm e d 'l h à 950 °C). 
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Chapitre 3 Caractérisation des phases en présence et dissolution des AlN 
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Figure 3.19 : Evolution en fonction de ln température, (a) du paramètre de maille moyen relatif ct 

de la fraction massiqne d'a11sténite (b) de la fonction dél'ivée d11 paramètre de maille moyen relatif de 

l'aust6nitc. 

La Figure 3.20 présente l'évolution du rapport cfa de la martensite et de la fraction 

massique de martensite en fonction de la température. L'évolution du rapport cf a en fonction 

de la température traduit un certain nombre de phénomènes : 

de Tnmb à 575 oc environ, le rapport cf a est quasiment constant, 

de 600 oc à 700 °C, nous assistons à une t ransformation progressive de la 

martensite quadratique en ferrite cubique liée à la diminution du rapport cf a de la 

martensite, 

vers 820 oc, le rapport cfa est égal à 1, tra.duü;;a.nt une transformation complète de 

la martensite en ferrite. 



79 

 

 

�′ = −  −� − ��



80 

 

 

 

 



  

 





81 

 



 

Chapitre 3 Caractérisation des phases en présence et dissolution des AlN 

est de 19.10·6 K 1• :\ous observons ensuite un écart à la linéarité de a (compression) lorsque la 

fraction massique de martensite atteint 30 %. L'ensemble de ces évolutions des paramètres de 

maille moyens montre clairement un lien étroit avec celle associée à la cinétique de 

transformation martensitique. Ainsi, la cinétique lente de la transformation ma.rtensitique 

peut en partie être liée à l'auto-revenu de la rrmrtem;ite au cours du refroidissement . Le 

changement de cinétique au voisinage de 110 oc peut quant à lui être en partie associé à un 

fort état de contrainte dans les deux phases. 
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Figure 3.22 : (a) E.-olution du rapport cja de la martensite en timction de la température et (b) 

évolution du paramètre de maille moyen relatif de l'austénite en fonction de la température. 

Evolution des phases au cours du reverm 

Lors du revenu à 500 ac, aucune variation notable des fractions massiques de martensite 

et d'austénite résiduelle n 'a été observée en comparaison à celles obtenues après le passage 

par le froid. En revanche, l'évolution des diffractogrammes au cours du revenu, illustrée sur 

la Figure 3.23, montre l'apparition des intermétalliques NiAl et des carbures. Nous avons 

identifié des pics de diffraction associés aux carbures de vanadium après 40 minutes de 

maintien isotherme, tandis que les carbures ::VhC et les intennétalliques apparaissent après 2 

heures de maintien isotherme. Leur intensité relative augmente continfunent avec le temps de 

maintien isotherme à 500 oc, cc qui suggère une augmentation de la. quantité de carbures ct 

d'intennétalliques. 

Les observations au MEB, après la trempe à l'ambiante consécutive au revenu, révèlent la 

présence de nitrures d'aluminium facettés, malgré l'absence de pies de diffraction a.ssodés sur 

les diffractogra.mmcs. La taille de ces nitrures dépasse allègrement le micron ct peut atteindre 

une (li~a.ine de micron. Il est à noter que des observations faites sur un échantillon après un 

traitement d 'hmnogénéisation similaire (sans l'étape de revenu) révèlent également la 

présence de nitrures d'aluminium à l'issue de la trempe à l'ambiante. 
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Chapitre 8 
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Figure 3.23: EYolution des diffmctogmmmes au cours du reyenu à 500 oc (0,3 oC/s) 

Caract érisation des phases de l'état final d 'ut ilisation 

Le traitement thermique imposé, lon> de la campagne au synchrotron, a mis en évidence 

un grand nombre de phases. Cependant leur identificat ion est rendu difficile de par leur faible 

intensité. ~ous avons eu l'occasion lors de cette campagne d'enregistrer un diffractogramme 

de l'état final d'utilisation. Il est à noter que les conditions du traitement thermomécanique 

sont tenues confidentielles. Le diffractogramme associé à cet état microstructural final 

d 'utilisation est porté sur la Figure 3.24. Nous avons pu identifier plus distinctement les pics 

de diffraction associés aux carbures M2C et VC, ainsi qu 'aux intermétalliques B2-~iAl. 

Néanmoins, nous ne décelons toujours pas la présence des nitrures d'aluminium. 
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Figure 3.24 : Diffra.ctogra.mme associé à l'éta.t microstructura.l final d 'utilisation montrant la 

présence des plwses à l 'origine du durcissement stmctural de l'acier ML340"'. 
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Chapitre 3 Caractérisation des phases en présence et dissolution des AlN 

3.2.4 Détermination de la température Ms par microscopie confocale 

à balayage laser 

La microscopie confocale à balayage laser est une méthode originale pour l'étude des 

transformations de phases à haute température car elle permet d'éviter la détérioration de 

l'image causée par les radiations thermiques. Nous avons réalisé un cycle thermique 

d'austénitisation à haute température (1350 oc - 1h15) qui avait pour but originel de suivre 

la dissolution in-situ d 'un nitrure d'aluminium. Cependant, la taille du nitrure d'aluminium 

(environ 10 pm) couplé à un grandissement trop faible au microscope (x 200) n'ont pas été 

suffisants pour visualiser la dissolution. Néanmoins, nous avons été en mesure de suivre la 

transformation martensitique lors du refroidissement (Vr = 10 oC/ min) de l 'échantillon 

(masse de l'échantillon = 70 mg). La Figure 3.25 représente une série de micrographies 

acquises au cours de l'expérience. Elle illustre les reliefs de surface obtenus au cours de la 

migration des joints de grains et de la création de macles (a, b et c) ainsi qu'au cours de la 

transformation martensitique ( d, e et f). Le début de la transformation martensitique est 

ainsi observé à partir de 180 oc (température du thermocouple de la platine chauffante) dans 

un des grains austénitiques (Figure 3.25 ( d)). La transformation dans les grains adjacents a 

lieu à plus basse température (environ 160 °C) comme le montre les micrographies des Figure 

3.25 (e) et (f). 

Néanmoins, nous ne connaissons pas l'erreur commise entre la température relevée par le 

thermocouple de type S, permettant la régulation en température de la platine chauffante, et 

la température à la surface de l'échantillon. En effet , le thermocouple de régulation est placé 

en dessous de ce dernier. Cependant , nous pensons raisonnablement que cette erreur n'excède 

pas la dizaine de degrés au regard de la taille de l'échantillon. Nous constatons que le passage 

d'une microstructure entièrement austénitique (Figure 3.25 ( c)) jusqu 'au début de la 

transformation martensitique (Figure 3.25 ( d)) s'effectue très rapidement ( < 1,5 s) sachant 

que la vitesse d'acquisition est d'1 image toute les 1,5 secondes. Sur les micrographies de la 

Figure 3.25, nous constatons que les macles thermiques caractéristiques apparaissent au sein 

des grains austénitiques au cours du maintien isotherme et pendant le refroidissement. Ainsi, 

nous pouvons observer que la transformation martensitique qui a lieu dans le premier grain 

(Figure 3.25 (d)), s'arrête au niveau du joint de macle. 

Nous pouvons noter que la température Ms déterminée avec cette expenence est 

légèrement supérieure à celle déterminée par dilatométrie (175 oc). Plusieurs auteurs 

[129] [130] ont montré que la transformation martensitique en surface se produit à plus haute 

température par rapport à celle en volume, car elle nécessite moins de force motrice due à 

une réduction de l'énergie de déformation en surface. Cependant, plusieurs paramètres 

influant sur la température Ms sont à prendre en compte comme la vitesse de refroidissement 

depuis le domaine austénitique ainsi que la t aille de grains. Ces deux facteurs ne sont pas 

comparables entre les deux expériences qui ont été réalisées ( dilatométrie et microscopie 

confocale à balayage laser) . 
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Chapitre 3 Caractérisation des phases en présence et dissolution des AlN 

Figure 3.25 : 1\1icrogmphies obtenues pm· microscopie confocale à balayage Jaser montran t, via les 

reliefs de surface, la progression de la tnmsfornwtion martcnsitiquc en fonction de la température ct 

du temps -les flèches blanches montrent dans quels grains a eu lieu la transformation martensitique -

on peut relever la formation de macles tllermiqlle. 
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Chapitre 3 Caractérisation des phases en présence et dissolution des AlN 

3.3 Dissolution des AIN 

3.3.1 Conditions d'équilibre et solvus des AIN 

3.3.1.1 Approche expérimentale 

Pour une meilleure compréhension de la formation des nitrures d'aluminium dans l'acier 

ML340""', il est nécessaire de connaître leur domaine de stabilité en température. Pour cette 

raison, des échantillons à l 'état brut de réception ont été chauffés à une vitesse de 5 °C/ min 

puis maintenus 24 h à différentes températures. A l'issue de chaque maintien isotherme, les 

échantillons ont été trempés à l'eau pour figer l'état de précipitation. La Figure 3.26 présente 

l'évolution de la fraction massique d' AlN en fonction de la température de maintien 

isotherme. 
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fAIN (T,mb) = 1,55.10-3 % 
m, exp 
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Figure 3.26: E volution de la fraction massique d'AIN expérimentale en fonction de la température 

à l 'issue de maintiens isothermes de 24 11. 

Nous pouvons constater que la fraction massique d ' AlN reste constante jusqu'à 1000 °C. 

Ensuite, elle décroît continûment au-delà de 1000 oc. La dissolution complète des AlN est 

estimée entre 1275 oc et 1300 °C. Cette dissolution complète des AIN à l'état solide conforte 

les observations faites sur le barreau de solidification dirigée qui n 'ont pas révélé d'AIN dans 

l'intervalle de solidification. 

3.3.1.2 Comparaison avec l'équilibre thermodynamique 

Les résultats expérimentaux ont été comparés avec les valeurs d 'équilibre calculées avec le 

logiciel ThermoCalc® [55] et la base de données TCFe7 qui utilise l'approche CALPHAD 

[131]. A partir de cette base de données, nous avons retenu la phase FCC_A1 qui désigne 

aussi bien l'austénite que les carbures de structures cubiques à faces centrées, la phase 

BCC_A1 pour la ferrite ainsi que la phase AlN et nous avons considéré la composition 

chimique nominale de l'acier. Nous avons reporté sur la Figure 3.27 l'évolution calculée de la 

fraction massique d'AIN à l'équilibre t hermodynamique en fonction de la température et celle 

obtenue expérimentalement. Une très bonne corrélation est constatée entre l'évolution de la 
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Chapitre 3 Caractérisation des phases en présence et dissolution des AlN 

fraction massique d 'AIN mesurée expérimentalement et celle obtenue à l'équilibre 

thermodynamique avec le logiciel ThermoCalc®. Nous constatons que la totalité de l'azote est 

précipité sous forme d'AIN à température ambiante puisque la fraction massique d'AIN est de 

1,61.10"3 %. 
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Figure 3.27: Evolution de la fraction ma.."isique d'AIN obtenue expérimentalement en fonction de la 

température à l'issue de maintiens isothermes de 24 b - Comparaison à un calcul à l 'équilibre 

thermodynamique obtenu avec ThennoCaJc®. 

La température du solvus des AIN calculée est de 1280 °C. A partir des valeurs 

expérimentales, nous avons ét abli l'expression du produit de solubilité des AIN dans la 

matrice. Historiquement, les métallurgistes utilisent l'équation : 

log k, =log {Al(%m)}.[N(%m)} =A - (B/ T) 3.4 

Où A et B sont des constantes, T représente la température en Kelvin et les teneurs en 

aluminium et en azote en solution solide dans la matrice sont exprimées en pourcentage 

massique. A partir de la fraction massique d'AIN expérimentale, nous pouvons accéder aux 

teneurs massiques en aluminium et en azote dissoutes dans la matrice austénitique. De cette 

façon , l'expression du produit de solubilité des AIN dans l'austénite dans le cas de l'acier 

ML34ü''M s'exprime par l 'équation suivante : 

log ks = 2,472 - 8775/ T 3.5 

3.3.2 Cinétique de dissolution des AIN 

Expérimentalement, nous avons considéré un temps de maintien isotherme de 24 h à 
1300 oc pour dissoudre complétement les AIN lorsque l'échantillon est enfourné directement 

dans le four. Ce temps peut paraître surprenant au vu de la température de maintien 

isotherme considérée. De fait, nous avons simulé la cinétique de dissolut ion des AIN à l'aide 

du logiciel Dictra'M [132] pour appréhender le temps de maint ien isotherme à 1300 oc 
nécessaire à la dissolution totale des AIN. L'approche ut ilisée dans le logiciel Dictra'~" permet 

de prendre en compte le champ de concentration qui entoure le précipité et de résoudre les 

équations de la diffusion dans des systèmes multiconstitués avec l'hypothèse de l'équilibre 
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local à l'interface entre le précipité et la matrice. Cependant~ cet outil de simulation est 

limité, entre autres, à une description de système à une dimension et la hase de données 

cinétique (MobFe2) est limitée en comparaison à celle therrnodynarnique (TCFe7). AIN est 

un composé défini stœchiométrique, il n'y a donc pas de diffusion au sein du précipité. De 

plus, le logiciel ne prévoit ni la forme (fixée) des précipités ni leur dbpersion mais calcule 

uniquement la répartition des éléments au sein de chaque phase et la proportion des phases. 

Pour notre calcul de dissolution des Al::\, nous avons pris une géométrie sphérique (Figure 

3.28) avec un maillage plus fin au niveau de l'interface Al::\jausténite. Nous avons considéré 

un précipité d'AIN avec un rayon de 5 p.m car il correspond au plus gros précipité observé à 

l'état brut de réception. Pour définir le rayon de l 'austénite, nous avons calculé la fraction 

volumique d'Al~ à l'équilibre thermodynamique à 1000 oc (température de début de 

dissolution des AIN). ~ous avons ensuite calculé le rayon de l'austénite pour respecter cet te 

fraction volumique à l'équilibre thermodynamique. Le rayon d'austénite ainsi déterminé pour 

le calcul est égal à 176 pm, ce qui correspond à une fraction volumique d'AIN à l'équilibre 

thermodynamique à 1000 oc de 1,55.10-3 %. Nous avons imposé dans le calcul un chauffage à 

partir de 1000 oc jusqu'à 1300 oc avec une vitesse de chauffage de 1 °C/ min ct un maintien 

isotherme de a heures à laoo oc. 

Austénite AIN 

Figure 3.28 : R.cpréscntation schématique du rnodôlc de dissolution imposé dans le logiciel Dictr:/'1 

pour 8irnuler la cinétique de clisi>olution des A.IN. 

Les résultats obtenus avec le logiciel Dictra"~'"'' au cours de la dissolution lors du traitement 

thermique imposé est présenté sur la Figure 3.29. Sur cette figure, l'évolution de la fraction 

m~o1.ssique d'AIN est représentée en fonction du temps, ainsi que le cycle thermique imposé 

lors du calcul. Nous pouvons constater que la dissolution des Al~ est. quasi complète à l 'issue 

du chauffage puisque nous obtenons une fraction massique d'environ 4.10-4 %. Pour observer 

une dissolution complète des Al::\, il faut attendre globalement 1 heure à 1300 °C. En 

conclusion, nous sommes très éloignés du temps que nous avons imposé expérimentalement 

pour dissoudre complétement les Al~. 
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Figure 3.29 :Evolution calculée de la fi-action 1rwssiquc d'AIN en fonction du temps (vert) au cours 

d'un traitement thermique (rouge). Simulation effectuée avec Je logiciel Dictra'"". 

Suit.e à cet.te simulation numérique qui prédit. une dissolution complète des AIN après un 

rnaint.ien isotherme d~l h à 1300 oc, nous avons décidé d'imposer des conditions de 

traitement thermique relativement similaire sur un échantillon depuis l'ét.at. brut de 

réception. Le traitement thermique, réalisé sur le dilatomètre thermomécanique (DITHEM), 
est présenté sur la Figure 3.30. Kous avons effectué un chauffage rapide (15 oC/ min) depuis 

la température ambiante jusqu~à 1000 °C. Pour cette gamme de température, la dissolution 

des Al:'\ n'est pas effective. :'\ons avons ensuite imposé une vitesse de chauffage de 1 °C/ min 

jusqu'à 1:300 oc et un maintien isotherme de 2 h à cette température. Pour finir, nous avons 

t.rempé l'échantillon à l'hélium pour fïger l'état de précipitation des AIN. 

T (•c) 

13oo ·c 2h 

1000 ·c ··········· 

Etat Brut de 
Réception ----------------'---T::-e-+mps 

Figure 3.30 : Cycle thermique réalisé sur le DITHEAI depuis l'état brut de réception. 

La Figure 3.31 présente deux exemples de micrographies MED obtenues à l'issue de la 

trempe. Contrairement à ce qui est prédit par le calcul cinétique, la dissolution des Al:'\ n~est 

pas complète après 2 h de maintien isotherme à 1300 oc. Kous pensons que les AU\ non 

dissous sont ceux dont la taille est la plus importante à l'état brut de réception. Comme 

illustré sur la micrographie de la Figure 3.31 (a), nous notons également. la présence de 

cavités autour des Al:'\ ct parfois des résidus d'OP-S emprisonnés dans ces cavités. Sur la 
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Chapitre 3 Caractérisation des phases en présence et dissolution des AIN 

micrographie de la Figure 3.31 (b), les deux précipités d'AlK non dissous sont entourés par 

un halo de matrice. 

(b) 

Ancienne cavité"' 

A lN 

Fig 11re 3.31 : IHicrogn1phies 1viEB, ohtenues à l'issue de ln trempe consécutive au maintien isotherme 

de 2 h à 1300 oc, montrant la présence d'AIN entourés de cavités. 

Pour tenter d'expliquer la formation de ces cavités autour des AIN de taille importante, 

nous avons porté notre attention sur les coefficients de dilatation thermique de l'austénite et 

de l'AIN. Le coefficient de dilatation thermique de chacune des phases en fonction de la 

température a été calculé à l'aide du logiciel ThennoCalc® (Figure 3.32). Nous constatons que 

le coefficient de dilatation thermique de l'AIN est environ 3 fois inférieur à celui de l'ansténite 

quelle que soit la température considérée. 
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Figure 3.32 :Evolution des coefficients de dilatation thermique de l'austénite et d'AIN en fonction 

de la. température (valeurs cak:ulées mrec le logiciel ThennoCalc@). 

A partir de cc constat, nous avons cherché à estimer les contraintes internes d'origine 

thermique dans AlK en utilisant le modèle cl'Eshelby [133] modifié dans le cas d 'un volume 

fini. Nous avons considéré un précipité AlK sphérique entouré par une coquille de matrice 

austénitique. )Jons avons négligé la. relaxation plastique des contraintes lors du chauffage ou 

elu refroidissement elu système. De fait, la. contrainte résiduelle clans AIN lors elu chauffage 
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Chapitre 3 Caractérisation des phases en présence et dissolution des AlN 

(a) (b) 

Ancienne cavité 

Matrice 

Figure 3.33 : 1V1icrograpllies MEE obtenues à l'issue du refroidissement et montrant le processus de 

dissolution des AIN avec le temps et la température de maintien isotherme (a) état brut de réception, 
(b) 1250 oc - 211, (c) 1300 oc - 111, (d) 1300 oc - 211, (e) 1300 oc - 10 l1 et (f) 1300 oc - 24 h 

3.4 Synthèse 

Malgré les précautions prises au cours de l'élaboration de l'acier maraging ML340n' (VIM 

puis double refusion VAR) dans le but d'obtenir un matériau très « propre », la présence 

d'azote résiduel en très faible quantité entraîne la précipitation d 'AlN. Les observations 

métallographiques ont mis en exergue des morphologies diverses et variées des AlN, très 

facettés, avec des tailles dépassant largement le micron. Ces morphologies facettées des AlN 

sont des sites d'amorçage préférentiels à la rupture lors d 'essais de fatigue. La caractérisation 

chimique et structurale des AlN réalisée à la fois sur des poudres issues de la dissolution 

chimique sélective et sur l'état massif a permis de décrire la structure cristallographique 

hexagonale des précipités, avec un ration 1 :1 en pourcentage atomique (Al et N) et de 

montrer l'absence d 'élément chimique en substitution de l'aluminium. Cette structure 

cristallographique hexagonale des AlN explique en partie la difficulté des AlN à germer dans 

une matrice austénitique cubique à faces centrées. La présence d 'AlN de grandes tailles 

combinée à une fraction massique très faible ne permet pas de réaliser une quantification, et 

même une détection, par des analyses DRX au synchrot ron. En revanche, ces analyses ont 
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permis de déceler un grand nombre de phases ainsi que leur domaine d'existence en 

température au cours d'un traitement d'homogénéü:mtion et de revenu. Ainsi, les points de 

transformation de cet acier (:VIs. Acl ct Ac3) dôtenninés par cette môthode sont semblables à 

ceux obtenus par dilatométrie à l'exception de la. température de début de transformation 

martensitique (:t\L) qui est légèrement supérieure à celle mesurée par dilatométrie. La taille 

importante ct le faible numéro atomique des AlN nous ont conduits à utiliser une méthode 

automatisée par analyse d'images au :\1EB (en mode BSE) couplée à des analyses chimiques 

pour mesurer les grandeurs microstructurales relatives aux Al)l". Les premières mesures 

cffcctuéœ sur l'ôtat brut de réception ont montré tout d'abord une bonne homog(môitô de 

l'ôtat de précipitation des AIN en fonction de la zone de prélèvement sur la billette. Trôs peu 

de précipités, mais de grandes tailles, sont observés avec une fraction massique d'AH\ 

mesurée très faible (1,5,).10:1 %). Ces mesures nous permettent d'affirmer que la solubilité en 

azote dans la. matrice est extrêmement faible à basse température puisque la teneur en azote 

nécessaire pour former cette fraction massique est comparable à la teneur nominale en a:zote 

dans l'acier l'viL340'''. Si la zone de prélèvement sur la billette n'a que très peu d'influence sur 

les mesures des grandeurs microstructurales, ce n'est pas le cas concernant le sens de 

prélèvement sur la billette. En effet, les AlN observés dans le sens longitudinal, c'est-à-dire 

para.llôle au fïbrage de la billette, ont un diamôtre moyen plus important ct une forme plus 

allongôe en comparaison au sens transversal. Cela suppose une direction de croissance des 

Al)l" parallèle au fibrage. Cela suppose au ssi que la précipitation des AlN a eu lieu à haute 

température lors des différentes opérations de forgeage , probablement sur les anciens joints de 

grains austénitiquœ issus de cc forgeage. Cette distribution hétérogône des AlN laisse penser 

que la précipitation a lieu uniquement à l'état solide. En effet, les expériences de solidification 

dirigée montrent que les Al)l" ne se forment pas dans l'intervalle de solidification. La 

tempôrature du solvus des AlN est comprise entre 1275 oc ct 1300 oc ct cet intervalle œt en 

accord avec la valeur calculée à l'aide du logiciel ThermoCalc't: (1280 oc). D'ailleurs, nous 

constatons une bonne corrélation entre l'é·volntion de la fraction massique d 'All'\ mesurée 

expérimentalement et celle obtenue à l'équilibre thermodynamique en fonction de la 

température de maintien isotherme (24 heures). Ainsi, l'évolution de la fraction massique 

expérimentale montre que la dissolution des All'\ est effective seulement à partir de 1000 oc 
ce qui conforte notre h:ypothèse selon laquelle la précipitation des All'\ a lieu à haute 

température. La simulation effectuée avec le logiciel Dictra'" afin cl'apprôhender le temps de 

maintien isotherme à 1300 oc nécessaire à la dissolution complète des AlN a. montré qu'une 

heure de maintien isotherme à cette t empérature est suffisante. La réalité est toute autre 

puisque nous avons constatô la prôscncc de cavité autour des prôcipitôs Al)l" de grande taille 

qui ralentit notablement le processus de dissolution. Pour s 'affranchir de ce phénomène, nous 

avons donc réalisé un maintien isotherme à 1:100 oc pendant 24 h pour obtenir une 

microstructure exempte d'Al)l". Cc phônomône n 'a pas été évoquô dans la littérature puisque 

les All'\ rencontrés dans les différents travaux cités dans le chapitre I sont généralement de 

petites tailles ( < 1 pm) . 

Ce chapitre nous a donc permis de répondre à certaines questions restées en suspens à 

l'issue du chapitre bibliographique (structure cristallographique. taille ct morphologie des 

Al)l" , quantification des All'\). La mise au point d\me microstructure exempte d'All'\ est une 

étape cruciale pour la suite de nos travaux afin d 'étudier l'influence des paramètres 
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thermomécaniques sur la cinétique de précipitation des Al~. Il s'agit alors de comprendre 

l'origine des Al~ de grande taille pour pouvoir par la suite réduire notablement la taille de 

cc~ AIN. 
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Chapitre 4 

Cinétique de précipitation des AIN 

au cours de traitements thermiques 

Dans le chapitre précédent, nous avons souligné l'importance de l'histoire 

thermomécanique sur les grandeurs microstructurales. Cependant, la complexité du chemin 

thermomécanique ne permet pas d'expliquer pourquoi les précipités AlN ont une taille très 

grande. Pour appréhender les mécanismes de formation des AIN, nous avons mis en œuvre 

différentes techniques de caractérisation et d'analyse pour conduire des études et des analyses 

quantitatives à plusieurs échelles et pour différents modes de chauffage (anisotherme et 

isotherme) en tentant à chaque étape d'expliciter les processus mis en jeu et d'extraire de nos 

expérimentations les données quantitatives pertinentes. Nous avons tout d 'abord étudié la 

précipitation des AIN au cours du refroidissement depuis un état au-dessus de la température 

du solvus des AIN. Cette étude préalable nous a permis d'aborder plus facilement les 

mécanismes de formation des AIN en condition isotherme depuis un état au-dessus de la 

température du solvus des AlN. L'ensemble de ce travail a permis de proposer un chemin 

thermique pour réduire considérablement la taille des précipités à l 'équilibre 

thermodynamique et sera présenté dans ce chapitre. 

4.1 Précipitation des AIN depuis la haute température 

4.1.1 Précipitation au cours d'un refroidissement en continu 

Dans cette partie, nous avons cherché à évaluer la vitesse de refroidissement minimale 

pour éviter la précipitation des AIN ainsi que l'impact de la vitesse de refroidissement sur la 

cinétique de précipitation des AIN. Pour ce faire, nous avons imposé différentes vitesses de 

refroidissement depuis un état exempt d'AIN (température au-dessus du solvus des AIN). 
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Pour évaluer la vitesse de refroidissement minimale afin d'éviter la précipitation des AlN, 

nous avons imposé des vitesses de refroidissement dites rapide à l'aide du dispositif Dithem 

(dilatomètre thermomécanique). Etant donné que le dispositif Dithem n'est pas adapté pour 

des temps de maintien prolongés à haute température, nous avons au préalable réalisé un 

maintien isotherme de 24 heures à 1300 oc dans le four tubulaire à résistance (Car boli te1'~) 

suivi d'une trempe à l'cau. Nous avons ensuite, à l'aide du dispositif Dithcm, imposé un 

chauffage rapide (4 °C/s) jusqu'à 1300 oc suivi d'un maintien isotherme pendant 10 minutes 

afin de dissoudre les précipités AlN formés au cours du chauffage. A l'issue de ce maintien 

isotherme, nous avons fait varier la vitesse de refroidissement jusqu'à la température 

ambiante pour une gamme comprise entre 5 oC/ s et 10 oC/ min. Les cycles thermiques 

imposés sont illustrés sur la Figure 4.1. 

Pour évaluer l'impact de la vitesse de refroidissement sur la cinétique de précipitation des 

AlN, nous avons imposé des vitesses de refroidissement dites lentes. Pour cette gamme de 

vitesses de refroidissement, nous avons utilisé uniquement le four tubulaire à résistance 

( CarlK>litc®). Les échantillons sont maintem1s 24 heures à 1300 oc puis refroidis de manière 

contrôlée avec des vitesses de refroidissement de 0,13 °C/ min jusqu'à 900 oc et 0,5 °C/ min 

jusqu'à 800 °C. La vitesse de refroidissement des échantillons est ensuite contrôlée par 

l'inertie du four. Les cycles thermiques imposés sont illustrés sur la Figure 4.2. 

T (•c) 

Dissolution des AIN 

24 h 10 min 

Etat Brut de 
Réception • .. -.. -.. -. . -.. -.. -.. - . -.. -.. -. . -.. -. . ~. I..-------1..---1-::T::-em-+ps 

Figure 4.1 : Cycles thermiques effectués pour déterminer la vitesse de refroidissement minimale 

afin d'éviter la précipitation des AIN. 

T (•C) 

Dissolution des AIN 

I3oo ·c ...... . 

soo ·c 

four 

Etat Brut de 
Réception .... -.. -.. -.. -.. - . -.. -.. -.. -.. -.. -.. -.. ""'. ,__ _____ .....;.;.;..._ __ T..;.;e""m+ps 

Figure 4.2 : Cycles tl1ermiques effectués dans le four Carbolite® en imposant des vitesses de 

refroidissement lentes à l'issue de la remise en solution des AIN à 1300 ac. 
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Chapitre 4 Cinétique de précipitation des Ail'\ au cours de t raitements thermiques 

4.1.1.1 Détermination de la vitesse de refroidissement critique pour éviter la 

précipitation des AIN 

Pour la vitesse de refroidissement de 5 oC/s, le:-o observations au :Y,1EB n'ont pa:-o révélé la 

présence d'Al:'-J. A l'inverse, pour des vitesses de refroidissement plus faible (1 oC/s et 

10 °C/min), des AlN ont été observés comme le montre la Figure 4.3. De fait, la vitesse de 
refroidissement minimale pour éviter la précipitation de la phase Al:'-J est comprise entre 

1 oc;s et 5 oc;s. 

D'un point de vue qualitatif, nous pouvons constater que la vitesse de refroidissement 

impacte notablement la taille des précipités Al:.J. En effet, les précipités All\ ont globalement 

une taille plus importante dans le cas de la vitesse de refroidissement la plus lente 

(10 oC/min) conune le montre les Figure 4.3 (c) et (d) en comparaison aux Figme 4.3 (a) et 

(b) correspondantes à une vites:-oe de refroidissement de 1 oC/s. Deux types de morphologies 

ont été rencontrés : des bâtonnets et des cuboïdes. Il est à noter que nous n'avons pas été en 

mesure de quantifier les grandeurs microstructurales car leurs tailles respectives sont trop 

petites. 

(a) (b) 

V,..r= l ·c;s 

(c) 

v,.r = 10 •c j min 1 
Figure 4.3: klicrographics },!EB obtenues à l'issue du refroidissement depuis 1300 oc pour (a), (b) 

Vnu = 1 °Cjs ct (c), (d) Vn,;t = 10 °Cjmin. 

4.1.1.2 Impact de la vitesse de refroidissement 

La Figure 4.4 (a) et la Figure 4.4 (b) présentent respectivement la taille typique des AIN à 

l'issue d'un refroidissement avec une vitesse de 0,5 oC/min et 0,13 oC/min. l\ous pouvons 

constater de nouveau que la taille des AIN est fortement impactée par la vitesse de 

refroidissement. 
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(a) 
vref = 0,5 °C/ min (b) v ref = 0,13 °C/ min 

5 Jllll 5 Jllll 

Figure 4.4 : Micrographies ?liED à l'issue du refroidissement pour (a) VRcr = 0,5 oC/ min et (b) 

VRct = 0,13 °Cjmin. 

Au regard de la taille des précipités (> 1 11m) , les grandeurs microstructuralcs relat ives 

aux AlN ont pu êt re quantifiées. AinsL la fraction massique, la densité surfac:ique (nombre de 

part icules par unité de surface) et le diamètre équivalent moyen sont reportés dans le 

Tableau 4.1. Ces grandeurs microstructurales sont comparées à celles obtenues à l'état brut 

de réception. La fraction massique de précipités AlN mesurée à l'issue des deux 

refroidissements est environ deux fois inférieure à celle obtenue à l'état brut de récept ion. De 

fait, l'équilibre thennodynamique n'est pas atteint malgré des vitesses de refroidissement 

lentes. Nous confirmons ensuite que la taille des AlN est fortement impactée par la vitesse de 

refroidissement. En effet , le diamètre équivalent moyen des AIN dans le cas de la vitesse de 

refroidissement de 0,13 oC/ rnin est largement supérieur (4,5 11m) à celui obtenu pour une 

vitesse de refroidisscn:1ent de 0,5 oC/ min (2,9 11m). A l'inverse, la demité de particules 

augmente significativement lorsque la vitesse de refroidissement augmente. Cependant , cet te 

densité de particules reste extrêmement faible. L'échantillon traité thermiquement avec une 

vitesse de refroidissement de 0,5 oC/ min a fait l'objet d'une étude approfondie en cc qui 

concerne la mesure des grandeurs rnicrostructurales. Les résultats de cette étude sont reportés 

dans l'annexe C. 

Vn.;t CC/min) 

O. ~ ,o 

0,13 

Etat brut de réception 

(sens longitudinal) 

Fraction massique (%) Densité ( # .mm·2
) d.e.m.* (Itm) 

7,9.10 4 4,6 2,9 

7,7.10'4 1,6 4,5 

1,5.10-:J 9,9 2,5 

* diamètre équivalent moyen 

T ableau 4.1 : Grandeur.s microstructurales des AIN obtenues par analyse d 'im ages automatisée a11 

MEJ3 en fonction de la vitesse de refroidissement - comparaison avec les valeurs à l'état brut de 

réception (sens longitudinal). 
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Les distributions en taille des AIN sont reportées sur la Figure 4.5 et comparées à la 

distribution en taille obtenue à l'état brut de réception. La distribution en taille associée à la 

vitesse de refroidissement la plus lente (0,13 °C/ min) est décalée vers des diamètres 

équivalent plus élevés par rapport à la vitesse de refroidissement de 0,5 °C/min. Nous 

pouvons également constater que la distribution en taille, après avoir imposé une vitesse de 

refroidissement de 0,5 oC/ min, est comparable à celle à l 'état brut de réception : seule la 

densité surfacique diffère. 

3.5 

3 

0.5 

0 
.... ...., .,.. 

"" "' .;, .f ~ cf .;, 
0 "' .... .... "" 

.,., ..,. .,., .,., ...., 
<i .;, .,;: .;, >tf M' .... .,;: M ...., 

• V Réf = 0,5 °C/min 

• V Réf = 0,13 OC/min 

• Etat Brut de Réception 
(Longitudinal) 

<= ...., 1:- .,., 00 "" Q> .,., 
.;, <ê .;, .; .;, 00 .;, a> ., .c <ê ,.: ob 00 d, .... 

Diamètre équivalent {pm) 

0 
.,., 

'-;' 0 .... .,., 
0 a> .... 

Figure 4.5 : Distributions en taille des AIN en fonction de la vitesse de refroidissement depuis 

1300 oc (rouge et noir) comparée à celle obtenue à l'état brut de réception dans le sens longitudinal 

(vert). 

Ce panel étendu de vitesses de refroidissement depuis la température de remise en solution 

des AIN a mis en exergue un effet marqué sur la cinétique de précipitation des AIN au cours 

d'un refroidissement en continu. En effet , si aucun précipité n 'est décelable pour une vitesse 

de refroidissement égale à 5 oC/s, le diamèt re équivalent moyen des AlN atteint 4,5 pm dans 

le cas d 'une vitesse de refroidissement égale à 0,13 °C/ min. Par ailleurs, même en imposant 

une vitesse de refroidissement très lente (0,13 °C/ min), la fraction massique d 'AIN à 

l'équilibre thermodynamique à température ambiante est loin d 'être atteinte et la taille des 

AIN est très grande. En d 'autres termes, il est impossible de réduire notablement la taille des 

AlN tout en étant proche de l'équilibre thermodynamique au cours d'un refroidissement 

continu depuis un ét at exempt d'AIN. L'ensemble de ces résultats expérimentaux suppose que 

la force motrice chimique de germination est très faible malgré un sous refroidissement 

important. Par conséquent , il faudrait des longueurs de diffusion très grandes pour espérer 

atteindre l 'équilibre thermodynamique. 

4.1.2 Précipitation en conditions isothermes 

Dans cette partie, la cinétique de précipitation des AlN depuis la température de mise en 

solution a été étudiée au cours de refroidissement interrompus suivis de maintiens isothermes 
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à différentes températures. La vitesse de refroidissement avant maintien isotherme, le temps 

de maintien isotherme et la température de maintien isotherme ont fait l'objet d 'nne analyse 

approfondie. 

4.1.2.1 Effet de la vitesse de refroidissement avant maintien isotherme 

A l'issue de la remise en solution des Al:'\ (1300 oc pendant 24 h), trois vitesses de 

refroidissement (1, 5 et 10 oC/min) ont été imposées avant un maintien isotherme de 24 h à 

1000 oc suivi d 'une trempe à l'eau. Les chemins thermiques sont schématisés sur la Figure 

4.6. 

T(. C) 

Dissolution des AIN 

Figure 4.6 : Cycles tlwrmiques effectués pour étudier l 'influence de la 'Vitesse de refi-oidissement 

préalable à un maintien isotherme à 1000 oc pendant 24 h suivi d'une trempe à l'eau. 

Dans le Tableau 4.2, sont reportés la fraction massique, la densité surfacique et le 

diamètre équivalent moyen, en fonction de la vitesse de refroidissement . La fraction massique 

d'AIN mesurée est sensiblement égale quelle que soit la vitesse de refroidissement. Encore une 

fois, il est intéressant de signaler que la fraction massique à l'équilibre thermodynamique 

prédite par ThermoCalcc.v à cette température (1,56.10-:3 %) n'est toujours pas atteinte malgré 

un temps de maintien isotherme à 1000 °C très long (24 h). Un effet rnarquô de la vitesse de 

refroidissement sur la densitô de particules ct sur le diamètre ôquivalcnt moyen est mis en 

exergue. En effet, lorsque la vitesse de refroidissement augmente, la densit é surfacique 

augmente tandis que le diamètre équivalent moyen décroît. 

V Rér (oC/min) Fraction massique (%) Densité ( #.mm-2) d.c.m. (p.m) 

1 1,07.w-3 9 2.5 

5 1,11.10-:1 24 1.6 

10 1,11.10-:J 41 1.2 

Tableau 4.2 : Evolution des grandeurs microstructunlles rebtives aux A.lN en hmction des 3 

'Vitesses de refroidissement awlnt un maintien isotherme à 1000 oc p endant 24 h 
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Notons que dans le cas de la vitesse de refroidissement la plus rapide (10 oC/ min), les 

observations au lVIEB ont révélé la présence d'AIN lorsque l'échantillon est trempé 

directement après l'étape de refroidissement sans subir le maintien isotherme de 24 h à 
1000 °C. De part l'ensemble de ces résultats, nous pouvons conclure qu'une vitesse de 

refroidissement rapide permet d'augmenter notablement la force mot rice de germination 

entraînant ainsi une plus forte densité de précipités. Cependant, cette force motrice chimique 

de germination reste faible au regard de la densité de précipités par unité de surface. La 

vitesse de refroidissement a également un impact significatif sur la distribution en taille des 

AIN, comme le montre la Figure 4.7. 

25 ,-----------------------------------, 

0 
0.5-1 1-1.5 1.5-2 2-2.5 2.5-3 3-4 4-5 5-6 

Diamètre équivalent (pm) 

Figure 4. 7 : Evolution de la distribution en taille des A.lN en fonction de la vitesse de 

refroidissement avant un maintien isotl1erme à 1000 oc pendant 24 11. 

Pour la vitesse de refroidissement la plus élevée (10 °C/ min), les précipités sont globalement 

de plus petite taille ct la distribution en taille est moins dispcn>éc. Le Inodc ct la dispersion 

des distributions en taille des AIN augmentent conjointement lorsque la vitesse de 

refroidissement diminue en raison de la croissance des nitrures Al:\'. 

4.1.2.2 Effet du temps de maintien isotherme 

Chaque échantillon a d'abord été maintenu à 1:)00 oc pendant 24 h pour dissoudre les 

AIN puis refroidi lentement (1 °C/min) jusqu'à 1200 °C. Après différent s temps de maintien 

iflothcrmc à cette température (1 h, 12 h ct 24 h), lŒ échantillons ont été trempés à l'cau 

jusqu'à l'ambiante. Les traitements thermiques réalisés sont illustrés sur la Figure 4.8. 
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Dissolution des AIN 

1300 oc ....... .----""24'--"h'----:...._ 1 °C/ miu 

1200 oc ...... ··················- ~---·····"'- ---------------... 

Figure 4.8 : Cycles thermiques effectués pour étudier l 'influence du temps de maintien isotherme à 

1200 oc après un refroidissement de 1 °C/ rnin. 

La fraction massique et la densité surfacique d'AlN augmentent continûment avec le 

temps de maintien isotherme comme nous pouvons le constater avec les valeurs reportées 

dans le Tableau 4.3. Par contre, le diamètre équivalent moyen semble sc stabiliser après 12 h 

de maintien isotherme à 1200 oc. Cc constat est appuyé par les distributions en taille 

présentées sur la Figure 4.9. En effet, le mode et la dispersion de la distribution en t aille 

augmentent puis deviennent constants après 12 h de maintien isotherme. 

De part l'ensemble de ces résultats , nous pouvons ainsi constater que la cinétique de 

précipitation des AU\ est très lente à 1200 oc puisque la fraction massique d'Al~ est de 

5,5.10-'1 % après 12 h de maintien isotherme. Cependant, cette valeur est à relativiser car il 

est fort probable qu'une quantité non négligeable de précipités AIN soit de petite taille. De 

fait, ces précipités de petite taille ne peuvent être détectés au MEE et nécessiteraient des 

observations à l'échelle de la microscopie électronique en transmission. La fraction massique 

d'All'\ mesurée à l'issue des 24 h de maintien isotherme (1).10-:J %) est très proche de celle 

calculée à l'équilibre thermodynamique (0,95.10-:l %) avec le logiciel ThermoCa.lc"11
• Cette 

cinétique lente s'explique de nouveau par le fait que le taux de germination est faible à cette 

température malgré un flux de diffusion important. 

Temps de maintien 
Fraetion massique (%) Densité ( #.rnrn-2

) d .e.rn. (Inn) 
isotherme (h) 

1 2,5.10-.5 0,2 2,3 

12 5,5.10 4 2 3,6 

24 1,2.10 3 5 3,5 

Tablea.u 4.3 : Evolution des grandeurs microstructuraJes relatives aux AIN en fonction du temps de 

maintien isotherme à 1200 oc (VRef = 1 °C/ min). 
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1.6 

1.4 

• 1 h 
1.2 • 12 h 

...-.. • 24 h "' ·s 
~ 

'#: 0.8 ......... 
•<1) ..... ·v; 
c 0.6 
<1) 

Q 
0.4 

0.2 

0.5·1 1·1.5 1.5·2 2-3 3-4 4-5 5-6 6-7 

Diamètre équivalent (pm) 

Figure 4.9 : Evolution de la distribution en taille des AJN en fonction du temps de nwintien 

isotherme à 1200 oc (VR6 = 1 oC/min). 

Pour appréhender la raison pour laquelle la densité surfacique augmente continûment avec 

le temps de rnaintien isotherme, nous avons superposé sur la Figure 4.10 la distribution 

spatiale des AIN obtenue par analyse d 'images automatisée au MEB et une macrographie de 

la surface d'analyse prise au microscope optique. Seuls les précipités AIN dont la taille est 

supérieure à 1 11m sont représentés. Cette superposition résulte d\m refroidissement depuis 

1300 oc pendant 24 h avec: une vitesse de 10 °C/min suivi d'un maintien isot herme à 1100 oc 
pendant 24 h. 

X(~m) 

Figme 4.10: J\;facrographie optique et s11perposition des coordonnées des AIN (points noirs) 

obtenue par analyse d'image automatisée élll AJEB apn\':1 traitement thermique (1300 oc - 24 11 suivi 

d'un refroidissement de 10 oC/min jusqu 'à 1100 oc pendant 24 h -Les inserts illust1·ent la 

précipitation inter- et intragmnulaire des AIN. 
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Chapitre 4 Cinétique de précipitation des AIN a.u cours de traitements t hermiques 

La taille des anciens grains austénitiques à l'issue du traitement thermique est d 'environ 4 

mm. Cette taille de grains est probablement atteinte à l'issue du maintien isotherme de 24 à 

1300 oc car la taille de grains reste inchangée quelle que soit la température de maintien 

isotherme ultérieure. Cette superposition montre clairement que la précipitation est effective 

le long des anciens joints de grains austénitiques et à l'intérieur des anciens grains 

austénitiques. La répartition hétérogène des Al:\ à l'intérieur des anciens grains austénitiques 

suggère que la précipitation est effective sur des défauts de types dislocations ou sous-joints 

de grains. De plus, la taille des AlN le long des anciens joints de grains austénitiques est 

sensiblement plus grande que ceux formés à l 'intérieur des grains. Cela suppose que la 

germination des AIN est effective dans un premier temps le long des anciens joints de grains 

austénitiques puis à l'intérieur des anciens grains austénitiques. Dien entendu, cette 

germination, qui se décompose en deux étapes, se chevauchent plus ou moinR et peut 

expliquer pourquoi la densité surfacique augmente continûment avec le temps de maintien 

isotherme. 

4.1.2.3 Effet de la température de maintien isotherme 

An même titre que précédernment, les échantillons ont été chauffés à UOO oc pendant 

24 h, refroidis avec une vitesse de 10 °C/ rnin jusqu'à diffërentes températures pendant 24 h 

de maintien isotherme puis trempés à l 'eau. La Figure 4.11 illustre les cycles thermiques qui 

ont été réalisés. 

T ('C) 
Dissolution des AIN 

13oo ·c -------.----=2-'-4"'-"---f.... 10 ' C/ min 

1200 ·c ------ ------------------- ~--------""- "<:;::------r----.... 

1100 ' C ------------------- : 
1ooo ·c ., -

Etat Brut de 

Trempe 
eau 

Réception ... _-__ -__ -__ -_-__ -__ -__ -__ -__ -__ -__ -__ -. 1--------------.l....--+ 
Temps 

Figure 4.11 : Cycles thermiques effectués pour étudier l'infl11ence de la températ11re de maintien 

isotilcrrnc après un refroidissement cie 10 °C/rnin depuis 1300 °C. 

Les grandeurs microstructura.les correspondantes aux différentes t empératures de maintien 

isotherme (1000, 1100 et 1200 oc) sont résumées dans le Tableau 4.4 et leurs distributions en 

taille respectives sont présentées sur la Figure 4.12. Nous pouvons observer un effet marqué 

de la température de maintien isotherme. En effet , la densité surfacique augmente 

signifïcativernent tandis que le diamètre équivalent moyen diminue lorsque la température de 

maintien isotherme diminue. Le mode et la disparité en taille diminue lorsque la température 

de maintien isotherme diminue. A titre d 'exemple, l'étendue de la di:::;tribution est réduite à 
une gamme de diamètre équivalent comprise entre 0,5 - 1 pm et 2,5 - 3 pm pour une 

température de maintien isotherme de 1000 °C. 



104 
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L'équilibre thermodynamique à l'issue de 24 h de maintien isotherme est atteint à 
l'exception du maintien isotherme à 1000 oc et 1100 °C. Cependant, l'erreur expérimentale 

qui est faite lors de la quantification des AU\ est certainement notable à ces températures car 

les petits précipités AIN ( < 0,5 pm), plus nombrem;:, ne sont pas détectés et clone non 

quantifiés. 

Température de maintien 
Fraction massique (%) Densité ( #.mm-2) d .e.m. (Jlm) 

isotherme (°C) 

1000 1,1.10 3 41 1,2 

1100 9,5.10-4 16 1,8 

1200 8,0.10-4 4 3,5 

T ableau 4.4 : Evolution des grandeurs microstnzcturales relatives aux AIN en fonction de la 

tempéra.ture de maintien isotherme après un refroidissement de 10 oC/ min depuis 1300 oc. 

25 ,-------------------------------~ 

20 • 1ooo· c 

• noo•c 
~ • 12oo•c ";'s 

15 s 
qi: -
'Q) 

:.= 10 "' = Q) 

~ 

5 

0 
.__ L .... _.. _. . . 

0.5-1 1-1.5 1.5-2 2-2.5 2.5-3 3-4 4-5 5-6 6-7 

Diamètre équivalent (pm) 

Figure 4.12 : Evolution de la distribution en taille des AIN en fonction de la tempém ture pour un 

maintien isotherme de 24 h après refroidissem ent à 10 oC/ m in depuis 1300 oc . 

Comme attendu, au vu des températures de maintien isotherme, la cinétique de croissance 

des AIN est accélérée avec l' accroissement de la t empérature. Ces résultats mont rent 

également que la force motrice de germination diffère notablement dans cette gamme de 

température de maintien isotherme. Cela suppose donc une variabilité de la solubilité de 

l'azot e ct de l'aluminium dans l' austénitc avec la température. Cependant , cette variabilité 

n'est pas suffisante pour modifier considérablement la densité surfacique et de fait la taille 

des Ali\. 

Cn exemple de la morphologie des Al~ à l'issue elu maintien isotherme à 1200°C est 

présenté sur la Figure 4.13. Les observations ont été faites au MEI3 après une attaq ue 
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chimique DI~O. Nous pouvons ainsi constater un contraste à l'intérieur du précipité AlN. De 

fait, nous avons cherché à comprendre l'origine de ce contraste. S'agit-il d'tm contraste dont 

l'origine est liée à l'attaque chimique ou d'un contraste lié à une désorientation cristalline? 

Figme 4.13 : JVIicrographie lllEB montrant la morphologie d'lin AIN à l'issue d'lin ma.intien 

isotherme de 24 h à 1200 oc après refroidissement à 10 °Cj min depuis 1300 °C. 

Pour ce faire, nous avons choisi d'exacerber la taille des AlN afin d 'identifier l'orientation 

cristalline des AIN à l'EBSD (Electron Back-Scattered Diffraction) au MEB. Un traitement 

thermique de 24 h à 1300 oc puis un refroidissement de 1 °C/min jusqu'à 1250 oc suivi d'un 

maintien isotherme de 48 h à cette température a donc été effectué. La fraction massique 

d'AIN obtenue à l'issue de la trempe à l'cau est égale à 4,9.10-4 %, valeur sensiblement égale à 

celle à l'équilibre thermodynamique ( 4,5.10-4 %) . La densité snrfaeique d' AlK est très faible 

puisqu'elle atteint 0,7 AIN jmm-2 tandis que le diamètre équivalent moyen est de 5,6 11m. 

Nous avons reporté sur la Figure 4.14 la distribution en taille associée à ce traitement 

thermique, illustrée par des micrographies l'v1EB d'AIN. 
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Figure 4.14 : Evolution de la disüibution en taille des AIN pour un maintien isotlwrnw cie 48 il à 
1250 oc après un Tefmidissement d'l °Cj min depuis 1300 oc et micrographies 1\JEIJ montrant les 

tailles importante" cle!:i AIN. 
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Kous conHtatons que la diHtribution en taille eHt très étendue vers les diarnètreH équivalentH 

de grandes tailles, le diamètre équivalent pouvant atteindre jusqu'à 13 14 pm. Les 

micrographies MEB typiques des AlK illustrant deux classes de diamètres équivalents (5 - 6 

lllTl et 11 - 12 lnn) montrent une morphologie particulièrement facettée. Le premier précipité 

(5 6 11m) adopte une forme hexagonale tandis que le second (11 12 pm) se présente sous 

une forme octogonale. Il est intéressant de noter qu'aucun précipité en feuillet ou en bâtonnet 

n'a été décelé. 

Les cartographies EDSD, présentées sur la Figure 4.15 (b) ct (d), ont été faites 

rcspcdivcrncnt sur un précipité Al~ dont le contraste est uniforme (Figure 4.15 (a)) ct un 

précipité Al~ pour lequel nous observons une différence de contraste (Figure 4.15 (c)). Les 

images ont été acquiHes sous une tenHion d'accélération de 20 kV et une distance de travail de 

19 mm et les cartes EBSD ont été obtenues avec un pas de 0;5 11m pour llll temps total 

d'acquisition d'environ 5 min. Le précipité dont le contraste est uniforme présente une seule 

orientation cristalline. Il est à noter que la. plupart des précipités analyHés sont 

monocristallins. Pour le préci pit.é qui présente une difference de contraste (Figure 4.15 ( c)), 

nous observons la présence d'une macle {10-13} qui s'accompagne d 'une désorientat ion de 63° 

autour de la direction <11-20> (Figure 4.15 (d)). Le rnaclage est souvent rencont ré dans les 

systèmes hexagonaux car le nombre de symétries est réduit [137]. La présence de ces maclages 

peut s'expliquer par les différences de coefficient de dilatation entre l'austénite et l 'Ali\. De 

fait, la création de ces macles permet d 'accommoder la déformation au cours du 

refroidissement. 

(a) 

E 

(c) 

SE 

Figmc 4.15 : (n), (r) Mirrographics NfEB (SE) des AIN étudiés ct (h), (d) cartes EBSD 

correspondantes. 
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Chapitre 4 Cinétique de précipitation des AIN a.u cours de traitements t hermiques 

La Figure 4.18 présente l'évolution de la fraction massique d'AIN en fonction de la vitesse 

de refroidissement et du temps de maintien isotherme à llOO oc à l'issue du traitement 

thermique de remise en solution d'1 h à 1300 oc (cercles pleins en vert ct rouge 

respectivement pour une vitesse de refroidissement de 1 oC/ min et 10 oC/min). La fraction 

massique d'AIN obtenue après un traitement thermique de remise en solution de 24 h à 

1300 oc suivi de maintiens isothermes à 1100 oc a également été reportée sur la même figure 

(carrées pleins en vert et rouge respectivement pour une vitesse de refroidissement de 

1 °C/rnin et 10 °C/min). 

Lorsque la taille rno;yenne des grains austénitiques est de 1 rrnn au début du maintien 

isotherme à ll 00°C, nous pouvons constater que la fraction massique d'Al::\ augmente 

contin(unent jusqu'à 8 h de maintien isotherme puis semble se stabiliser quelle que soit la 

vitesse de refroidissement. La fradion massique d'AIN est plus élevée lorsque la vitesse de 

refroidissement ei'it plus faible. Cependant, la fraction massique d'AIN est rclativernent 

éloignée de l'équilibre thermodynamique à l 'issue de 24 h de maintien isotherme quelle que 

soit la vitesse de refroidissement. 

Lorsque la taille moyenne des grains austénitiques est de 4 mm, nous observons clairement 

une augmentation de la fraction nwssiqne d'AIN an cours du maintien isotherme à 1100°C en 

comparaison à celle observée pour une taille moyenne des grains a.usténitiques de 1 mm. Pour 

une vitesse de refroidissement de 1 oC/min, la fraction ma."isiqne d 'Al::\ mesurée est proche de 

celle calculée à l'équilibre thermodynamique. 
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Figure 4.18 : Evolution de la fraction ma~:;sique d'AlN en fonction du temps de maintien isotherme 

à 1100 oc pour 2 vitesses de refroidissement à l'issue d'un traitement thermique de remise en solution 

à 1300 oc pendant 1 h (cercles pleins) et 1300 oc pendant 24 h (carrés pleins). 

Pour appréhender ces résultats surprenants, nous avons reporté sur la F igure 4.19 

l'évolution des distributions en taille en fonction du tempR de remise en solution à 1300 oc 

pour deux vitesses de refi:·oidissernent (1 oc /min et 10 oc /min) suivi d 'un maintien isotherme 
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Chapitre 4 Cinétique de précipitation des AlN au cours de traitements thermiques 

à 1100 oc pendant 24 h. Ces distributions en taille mont rent que les précipités AIN ont une 

taille globalement plus importante lorsque la taille moyenne des grains austénitiques est 

grande (maintien isotherme de 24 h à 1300 oc). En effet, le diamètre équivalent moyen 

augmente de 2,2 pm à 3 pm (Figure 4.19 (a)) , pour une vitesse de refroidissement de 

1 oC/min alors qu'il augmente de 1,5 à 1,8 pm (Figure 4.19 (b)) pour une vitesse de 

refroidissement de 10 oC/ min. Ainsi, la taille des grains austénitiques semble jouer un rôle 

majeur sur la taille des AlN et de fait sur la densité surfacique des AlN. En effet , plus la 

t aille des grains austénitiques diminue et plus la densité de joints de grains austénitiques par 

unité de surface est importante, ce qui a pour conséquence d'augmenter notablement le 

nombre de germes d'AIN. Il est de nouveau important de rappeler que notre méthode de 

quantification n'inclut pas les précipités AlN inférieur à 0,5 pm. Par conséquent, les fractions 

massiques mesurées sont probablement sous estimées lorsque la taille moyenne des grains 

austénitiques est petite (1 mm). 

(a) VRef = 1 •cjmin (b) VRef = 10 •cjmin 

• Dy = 1 mm (1300 •c - 1 h) • Dy = 1 0101 (13oo · c . lb) 

• Dy = 4 mm (1300 •c - 24 h) • Dy = 4 mm (130o · c . 24 h) 

Ir - d.e.m = ] ,5 11m 

d.e.m = 2,2 Jllll 
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Figure 4.19 : Evolution des distributions en taille des AIN en fonction du temps de remise en 

solution à 1300 ac pour un refroidissement suivi d'un maintien isotherme à 1100 oc pendant 24 h avec 

(a) VRct = 1 oC/min et (b) V&r = 10 oC/ min. 

4.1.4 Synthèse 

Nous avons tout d 'abord déterminé qualitativement la vitesse de refroidissement minimale 

pour éviter la précipitation d'AlN au cours d'un refroidissement en continu depuis la 

température de remise en solution. Cette vitesse est comprise entre 1 °C/ s à 5 °C js. Malgré 

des vitesses de refroidissement imposées extrêmement lentes, nous n'avons pas réussi à 
atteindre l 'équilibre thermodynamique, ce qui suppose que la force motrice chimique de 

germination est très faible malgré un sous refroidissement important. 

Seul un long maintien isotherme (24 h ou 48 h) à une température relativement proche de 

la température de solvus des AlN (1200 ou 1250 oc) permet d'atteindre la fraction massique 

d'équilibre t hermodynamique. Dans ces conditions, les AIN dépassent aisément la dizaine de 
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microns. Comme attendu, la cinétique de précipitation des AlN est t ributaire de la 

température de maint ien isotherme et de la vitesse de refroidissement avant ce maint ien 

isot herme. La Figure 4.20 (a) et (b) résume l'évolution du diamètre équivalent moyen des 

AlN et de la densité d ' AlN par unité de surface en fonction de la température après 24 h de 

maintien isotherme et pour différentes vitesses de refroidissement depuis 1300 °C. Une 

diminution de la température de maint ien isotherme augmente notablement la densité de 

précipités pour une vitesse de refroidissement donnée. Ce phénomène est d 'autant plus 

marqué lorsque la vitesse de refroidissement augmente tandis qu 'elle n 'a que t rès peu d'effet à 
haute température. La germination des AlN est à la fois intra- et intergranulaire. Elle dépend 

fortement de la taille des grains austénitiques puisque les joints de grains sont des sites de 

germination préférent ielle pour les AlN. P ar conséquent , une taille de grains austénit ique plus 

faible permet d'obtenir des précipités plus nombreux mais de plus petite taille. Néanmoins, la 

t aille des AlN reste importante, avec des morphologies diverses mais particulièrement 

facettées, quel que soit le chemin t hermique imposé depuis la haute température à partir d 'un 

état microstructural exempt d'AlN. 

(a) (b) 50 
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Figure 4.20 : (a) Evolution du diamètre équivalent m oyen des AIN en fonction de la température 

après 24 b de maintien isotherme depuis 1300 oc et pour différentes vitesses de refroidissement et (b) 

Evolution de la densité d 'A IN par unité de surface en fonction de la température après 24 b de 

maintien isotherme depuis 1300 oc et pour différentes vitesses de refroidissement. 

4.2 Précipitation des AIN depuis la température ambiante 

Nous avons vu dans les paragraphes précédents que la densité surfacique et la taille des 

AlN peuvent être contrôlées en faisant varier la vitesse de refroidissement, la température et 

le t emps de maintien isotherme. Malgré tout, le diamètre équivalent moyen des AlN reste 

toujours supérieur à 1 pm lorsqu'on impose un chemin thermique depuis la t empérature de 

remise en solution des AlN. La principale raison est liée à une force mot rice de germination 

trop faible, ce qui entraîne une taille des précipités AlN qui excède le micron. De part cette 

hypothèse, nous avons cherché à augmenter le nombre de site de germination en formant les 



111 

 

 

Chapitre 4 Cinétique de précipitation des AlN au cours de traitements thermiques 

précipités AIN à basse température puis à les faire croître à plus haute température. Le 

chemin thermique est décrit dans ce qui suit. 

4.2.1 Influence du chemin thermique 

Pour espérer réduire considérablement la taille des AIN, nous avons tout d'abord dissous 

les précipités AIN en réalisant un maintien isotherme de 24 h à 1300 oc suivi d'une trempe 

jusqu'à la t empérature ambiante. La vitesse de refroidissement minimale pour éviter la 

précipitation des AIN depuis le traitement de remise en solution a été déterminée entre 1 et 

5 °Cjs, ce qui s'obtient aisément avec une trempe à l 'eau. Par la suite, un chauffage 

(10 oC/ min) a été imposé jusqu'à 1000 oc suivi d'un maintien isotherme de 24 h. Le chemin 

thermique est illustré en bleu sur la Figure 4.21. Pour mettre en exergue l'effet de ce chemin 

thermique sur la précipitation des AIN, nous l'avons comparé à un traitement thermique sans 

le passage par l' ambiante comme illustrés en rouge sur la Figure 4.21. 

T ("C) 
Dissolut ion des AIN 

13oo ·c -------
10 "C/min 

24 b 
1000 •c ---- --------------------- ----------)---------, 

10 "C/min 

Etat Brut de 

Trempe 
eau 

Réception ----------1~---------....l..---+ 
·•······ ··· · •• · •·•·· · ·· · ·· Temps 

Figure 4.21 : Cycles thermiques imposés pour mettre en évidence l'influence du chemin tlœrmique 

sur la taille des AIN. 

La Figure 4.22 (a) illustre la t aille caractéristique des précipités AIN lorsque l'échantillon 

est maintenu pendant 24 h à 1300 oc suivi par un refroidissement étagé (10 °C/ min) à 

1000 oc pendant 24 h. Les Figure 4.22 (b) et ( c) présentent les tailles caractéristiques des 

précipités AIN après un maintien isotherme de 24 h à 1300 oc suivi par une trempe à l'eau 

jusqu'à la température ambiante puis chauffé à 10 oC/ min jusqu'à 1000 oc pendant 24 h . 

(a) . (b) ( c) 

D--~ 

1 pm 

Figure 4.22 : Micrographies MEE des précipités AIN après (a) un maintien isotherme de 24 h à 

1000 oc depuis la haute température (VRet: = 10 °C/min) et (b), (c) un m aintien isotherme de 24 h à 

1000 oc depuis la température ambiante (Vell. = 10 °C/ min). 
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Chapitre 4 Cinétique de précipitation des AlN au cours de traitements thermiques 

Nous pouvons ainsi constater que le passage par l'ambiante impacte fortement la taille des 

précipités AIN. En effet , le diamètre équivalent moyen sans le passage par l'ambiante est de 

1,2 pm alors qu'il est en deçà du micron (- 200 nm) avec le passage par l' ambiante. Par 

ailleurs, la densité surfacique est clairement plus importante avec le passage par l'ambiante. 

Ce résultat suppose une augmentation de la force motrice de germination avec le passage par 

l'ambiante. Cette augmentation peut être attribuée à plusieurs facteurs : 

i) bien que nous n'observons pas de précipités AIN à l 'échelle du MEB, à l'issue d 'une 

trempe à l'eau, nous n'écartons pas la présence de très fins précipités AIN. Si tel est le cas, la 

densité surfacique d'AIN devrait être très importante du fait de l'augmentation de la force 

motrice de germination. Au cours de la montée en température et du maintien isotherme, ces 

AIN précurseurs vont croître pour atteindre des tailles submicroniques, 

ii) la présence de défauts cristallins et de nombreuses interfaces entre la martensite et 

l' austénite résiduelle à l'issue de la trempe à l'eau. Comme montré dans le chapitre 

précédent , la décomposit ion de la martensite est effective à part ir de 605°C. De fait , de 

nombreux germes d'AIN peuvent êt re créés (principalement aux interfaces) au cours de la 

montée en température, avant la décomposit ion de la martensite, 

iii) la création d'une grande densité de dislocations, résultant de la transformation de la 

martensite en austénite lors de la montée en température, peut également contribuer à 

augmenter la force motrice de germination [138], 

iv) une diminution de la taille des grains austénitiques en comparaison avec celle obtenue 

sans le passage à l' ambiante. 

La combinaison de ces facteurs peut entraîner la création d'un grand nombre de sites de 

germinations potentiels et expliquerait pourquoi nous observons un grand nombre de 

précipités AlN de petite t aille lorsque l'échantillon subit un passage par l 'ambiante. 

4.2.2 Influence des paramètres thermiques 

4.2.2.1 Effet de la vitesse de chauffage 

Comme mentionné précédemment, le passage par l'ambiante influe fortement sur la taille 

des précipités AlN. Plusieurs facteurs ont été dénombrés pour expliquer l'impact du passage 

par l' ambiante. Pour étayer ces hypothèses, nous avons cherché à savoir si la précipitation 

des AIN est effective au cours de la montée en température et à évaluer également l'impact 

de la vitesse de montée en température sur la précipitation des AlN. Pour ce faire, nous 

avons réalisés des chauffages interrompus en température par une trempe à l'hélium dont la 

vitesse de refroidissement a été estimée supérieure à 20 oC/ s. La Figure 4.23 (a) illustre les 2 

chauffages interrompus effectués. Il s'agit de chauffages interrompus à 1100 oc pour des 

vitesses de montée en température de 5 oc;s et 10 OC/ min. Au préalable à ces chauffages 

interrompus en température, la microstructure est supposée exempte d 'AIN car nous avons 

effectué une remise en solution des AIN dans le domaine austénitique (24 h à 1300 oc) suivie 

d'une trempe à l'eau. 
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Les observations MEB faites à l 'issue des chauffages interrompus mont rent la présence de 

fins précipités d'Al::\ ( < < 1 pm) pour une vitesse de chauffage de 10 oc /min, comme le 

montre la micrographie de la Figure 4.23 (b). Pour une vitesse de chauffage de 5 °Cj s, nous 

n'avons pas décelé la présence d'AIN. Cependant , nous n'écartons toujours pas la présence 

éventuelle de très fins précipités. Par contre, un maintien isotherme de 60 s consécutif à ce 

chauffage de 5 °C/s se traduit par la présence de précipités AIN. Qualitativement, la densité 

de précipités par unité de surface est largement supérieure à celle qui est observée à l'état 

brut de réception (~ 10 Al::\ /rrnn2
). En résumé, la précipitation des AIN est eflective au cours 

du chauffage mais nous n'avons pas réussi à observer ces précipités dans le cas d'une vitesse 

de chauffage égale à 5 oc;s. 

(a) Dissolution des AIN 
# ••••••••••••••••••••••••• 

1300 oc ...... . 24 Il 

1100 oc ······ .................. : ..... ······· ··· 

Trempe 
eau 

', Trempe~ 

Etat Brut de \._ Hélium \ .• 
Réception • . . -.. -.. -. -.. -.. -.. -.. -.. -.. -.. -. -.. -.. J------......,.~~e-lm~ps 

(b) 

· -AIN 

Figure 4.23 : (a) Cycles thermiques effectués pour observer la précipitation des A.IN mi cours du 

cluwffHge et (h) Exemple de microgrHpllie MEI3 illustrant ÙJ présence d'A.lN après un clwuffage 

inteiTOill[>ll [>01!1' Vc = 10 °C/ rnin. 

Pour exacerber la taille des précipités AIN, nous avons réalisé un maintien isotherme de 

24 h à 1 'issue des deux chauffages. Ces deux traitements thermiques sont illustrés sur la 

Figure 4.24. Lcfl micrographies MEn de la Figure 4.25 pré:'lcntcnt la micrŒtructurc obtenue à 

l'issue de ces 2 traitements thermiques. La présence de fins précipités AIN est ainsi observée. 

Les précipités AlN ont globalement une taille plus importante et. une densité surfacique plus 

faible lorsque la vitc:'lse de chauffage est rapide (Figure 4.25 (b)). De part ces observations, 

nous montrons clairement que la vitesse de chauffage impacte la cinétique de précipitation. 

Ainsi, nous pouvons supposer que le début de précipitation des AlN est décalé vers les hautes 

températures lorsque la vitesse de chauffage augmente, cc qui sc traduit par une force 

motrice de germination plus faible et. de fait une densité surfacique plus faible. Etant donné 

que nous ne pouvons pas accéder à la fraction maflsiquc d'AIN au vu de leur taille, nou:'l ne 

pouvons pas savoir si l'équilibre thermodynamique est atteint. Cependant , l'équilibre 

thermodynamique est probablement atteint car la taille des AlN est tributaire de la densité 

surfacique. D'un point de vue de la distribution spatiale, nous n 'avons pas observé 

d'alignement de précipités AIN, ce qui laisse supposer une précipitation principalement en 

intragranulaire. 
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présence de tâ.ches de diffraction pour l'ensemble des phases et la colinéarité de certaines 

tâches de diffraction. 

(a) (b) 

Figure 4.27: (a) Image en champ clair d'un précipité A.lN entouré de martensite et d 'austénite 

résiduelle et clichés de diffraction associés a11x trois pllaBes et (lJ) s11perposition des clichés de 

diffraction mettant en évidence une relation d'orientation entre le précipité A.JN, la m artensite et 

l'austénite résiduelle, à l'issue d'un nwintien isotherme à 1100 oc pendant 24 il pour 11;,1, = 5 oC/ min. 

L'identification d'une relation d'orientation entre le précipité AlN ct l'ansténitc résiduelle 

suggère que les AlN précipitent principalement dans la. phase austénitique. :.Jous n'avons pas 

rencontré de telles relations d'orientation dans la littérature. Par ailleurs, il est à rappeler 

qu'aucune relation d 'orientation n'a été identifiée à l'état brut de réception sur des AIN de 

grande taille (10 pm). Cependant, pour cet état brut de réception, nous ne connaissons pas 

l'histoire thermomécanique du matériau qui a probablement effacé d'éventuelles relations 

d'orientation. 

En ce qui concerne la relation d 'orientation entre l'a.usténit e résiduelle et la. martensite 

formée au refroidissement, elle peut paraître surprenante car elle ne permet p <îS de passer 

d'une structure CFC à une structure quadratique centrée. Par ailleurs, elle ne correspond pas 

à celles recensées dans la littérature (Kurdjurnov-Sa.chs [140], Nishiyarna-\Vasserrnann [141], 

Greninger-Troiano [142]). 

4.2.2.2 Effet du temps de maintien isotherme 

Nous avons étudié qualitativcrnent l'influence dn temps de maintien isotherme sur la taille 

des AlN. A partir d\m état rnicrost.ructural exempt d'Al:\ à température ambiante, nous 

avons effeetué trois traitements thermiques à 1000 oc (V ct. = 10 °C/min) pour différents 

temps de maintien isotherme à cette température, à savoir, 4 h, 24 h ct 8 jours. 

A l'échelle du :.\1IEB, les observations illustrées sur la. Figure 4.28 ne révèlent pas de 

dif±ërence de taille des AH\. Ces derniers sont toujours submicroniqnes et sont dist ribués de 

manière « homogène ». Cela suppose que l'équilibre thermodynamique est probablement 

atteint très rapidement au cours du maintien isotherme. La cinétique de précipitation des 
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AIN est donc fortement accélérée en comparaison à un traitement thermique similaire de 

refroidissement étagé où la fraction massique d 'AU\ à l'équilibre thermodynamique n'est pas 

atteinte à l'issue de 4 h de maintien isotherme. Par ailleurs, la densité surfacique de 

précipités semble être identique quel que soit le temps de maintien isotherme. La coalescence 

des AlN n'est donc pas effective. 

A l'exception du temps de maintien isotherme à 1000 °C qui varie notablement entre ler:; 

trois traitements thermiques réalisés, et qui semble n'avoir aucun impact sur l'ét at de 

précipitation final, le reste du traitement thermique est identique. Cela suppose donc que la 

germination des Al::\ est effective lors de la trempe à 1 'eau (depuis la température de remise 

en solution des AIN) etjou lors du chauffage depuis la température ambiante. 

(a) 4h (b) 0 

0 

0 

0 
0 

24 h (c) 

0 

0 

0 

8 j 

0 

0 

0 

8 
0 

Figure 4.28: Micrographies ,MEB obtenues pour ditféTents temps de maintien isotherme à 1000 oc 
(V,1, = 10 ocjmin). 

4.2.2.3 Influence de la température de maintien isotherme 

Au même titre que pour le tcmpR de maintien iRothcrmc, l'effet de la température de 

maintien isotherme sur la cinétique de précipitation des Al::\ a été étudié qualitativement à 

partir d'un état microstructural exempt d' AlN. Des maintiens isothermes de 24 h ont été 

cffcctuéR pour 3 températures différentes (1000, 1100 ct 1200 oq. Il Œt à noter que les 

échantillons ont été enfournés directement dans le four à température. 

Les observations lVIEB, illustrées r:;ur la Figure 4.29, sont similaires à celler:; montrées 

précédemment. Les AIN sont toujours dispersés de façon "homogène" avec une taille 

submicroniquc ct la densité surfaciquc est sensiblement similaire. Les mêmes conclusions que 

précédemment peuvent être émises : la germination des AIN a probablement lieu au cours de 

la trempe jusqu'à l'ambiante préalable au maintien isotherme, et j ou au cours du chauffage. 

En revanche, l'équilibre thermodynamique est probablement atteint plus rapidement à haute 

température. 
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·(a) 1000 oc 0 

0 
0 

0 

10 pm 

Cinétique de précipitation des AlN au cours de traitements thermiques 

(b) 1100 oc 
0 

0 

0 

0 

10 pm 

(c) 

0 

1200 oc 
0 

0 

0 

10 pm 

Figure 4.29 : Micmgraphies MEB obtenues après un maintien isotherme de 24 h à différentes 

température depuis la température ambiante. 

4.2.3 Synthèse 

Contrairement à des traitements t hermiques de trempe étagée depuis la haute température 

où la taille des AIN dépassait allègrement le micron après des maintiens isothermes de 24 h, 

un passage par la température ambiante préalable à des maintiens isothermes dans le 

domaine austénitique diminue notablement la taille de ces AIN. En effet, ces AIN sont pour 

la plupart submicroniques et la densité surfacique augmente de façon considérable. Cette 

augmentation considérable du nombre de précipités AlN a été attribuée à plusieurs facteurs : 

d'une part à la présence soupçonnée de très fins précipités AIN à l 'issue de la trempe à l'eau, 

à la présence de nombreux défauts cristallins et de nombreuses interfaces causées par la 

transformation martensitique, à la transformation de la martensite en austénite au cours du 

chauffage et à une diminution de la taille des grains austénit iques. La vitesse de chauffage 

influe légèrement sur la densité de particules et par conséquent sur la taille des AIN. Pour des 

vitesses de chauffage élevées, la densité d 'AiN sera moindre et la taille plus importante. Une 

caractérisation fine au MET de ces AlN submicroniques a révélée l'existence de relations 

d'orientation avec l'austénite résiduelle, ce qui suppose une précipitation au sein de 

l' austénite. La cinétique de précipitation des AlN est accélérée en comparaison aux 

traitements thermiques de trempe étagée. Qualitativement , aucune différence sur la taille et 

la densité des AlN n'est mise en évidence entre un maintien isotherme de 4 h et de 8 jours à 

1000 oc ce qui laisse supposer que l 'équilibre thermodynamique est atteint avant 4 h de 

maintien isotherme. Enfin, la température de maint ien isotherme n 'a pas mont ré d 'influence 

sur l'état de précipitation des AlN puisque nous supposons que la germination des AlN se 

produit avant le maintien isotherme. En revanche, l'équilibre t hermodynamique est 

probablement atteint plus rapidement à haute température. 

4.3 Discussion 

Précipitation depuis la haute température 

La distribution spatiale des AlN dans l'acier ML340n', reportée sur la Figure 4.10, a permis 

de montrer que la précipitation des AlN a lieu à la fois aux joints de grains et à l'intérieur 

(majoritairement) des grains austénitiques lorsque la taille des grains austénitiques est très 

grande (- 4 mm). En effet, nous supposons que cette taille de grains austénitique est trop 

grande en comparaison à la longueur de diffusion de l 'azote (- 1 mm après 24 h à 1100 °C) 

dans l 'austénite pour que la précipitation des AlN se produise uniquement sur les joints de 
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grains de l'austénite à. haute température. De plus) lorsque la taille des grains austénitiques 

diminue, la densité de joints de grains austénitiques par unité de surface est plus importante, 

cc qui a pour consôquence d'augmenter notablement le nombre de gennes d'Ali\. 

Dans les travaux de Radis ct al. [33], les simulations (Iv! at Cale"') prôdiscnt, pour un acier 

très bas-carbone (0,14 %rn Al, 44 ppm .\T)l que la précipitation des AIN se produit 

principalement aux joints de grains austénitiques tandis que la précipitation sur les 

dislocations a lieu uniquement pour des tcmpôraturcs infërieures à 900 °C. Bien que la 

germination aux joints de grains et sur les dislocations soient prise en compte dans leur 

modélisation, ils considèrent que la valeur de l'énergie de Gibbs pour la germination sur les 

dislocations à haute température est beaucoup plus grande que pour la germination aux 

joints de grains. En effet, les joints de grains sont des ?:oncs de fortes densit(~s de dislocations 

et de défauts facilitant la germination des AIN. D'ailleurs, la taille de grains est un des 

paramôtres qui modifie notablement les rôsultats de leurs simulations, cc qui corrobore nos 

observa ti ons. 

Dans le cas de la précipitation des Al.\T depuis la haute température au cours d'un 

refroidissement interrompu suivi d 'un maintien isotherme, les résultats expérimentaux 

synthôtisôs sur la Figure 4.20 montrent qu'une vitesse de refroidissement rapide augmente 

notablement le nombre de précipités. A titre d'exemple, lorsqu'une vitesse de refroidissement 

de 1 oc / min préalable à un maintien isotherme à 1000 oc pendant 24 h est imposée, la 

germination des AlK débute très tôt au cours du refroidissement. depuis la haute température 

entraînant une faible densité de prôcipitôs car la solubilité de l'a?:ote dans l'aust(~nitc est plus 

élevée à haute température. La croissance des AlN est ensuite effective, entraînant ainsi une 

diminution de la teneur en azote dans l'austénite. Par conséquent, lorsque les plus basses 

températures sont atteintes, la f(Jrcc motrice chimique de germination est plus faible en 

comparaison à un état exempt de précipité AIN car la quantité d'azote dans l'austénite est 

moindre. Pour une vitesse de refroidissement. plus éle,.rée (10 oC/min) , nous supposons que 

très peu de gennes sc forme à haute température. Par conséquent, la. force motrice chimique 

disponible pour activer la germination des prôcipitôs AIN à plus basse ternpôrature devient 

plus élevée en comparaison à un vitesse de refroidissement plus lente, ce qui occasionne un 

nombre de préeipités Al.\T plus important.. 

Ces résultats sont en accord avec la théorie cla.'lsique de la germination [14:1][144]. Pour 

appuyer notre argumentaire, nous avons rcprôscntô sur Figure 4.30, l'ôvolution de la force 

motrice chimique disponible en fonction de la température et de la teneur massique nominale 

en azote, calculée avec le logiciel ThermoCak'1• Cette figure illustre parfaitement. les résultats 

obtenus depuis la haute température. A 1200 oc , la force motrice chimique est environ égale 

à 4 k.J.mol-1 dans le cas d 'une teneur massique nominale en azote de 5,5 ppm. Elle est 4 à 5 

fois plus élevée pour une température de 1000 °C. Cependant, cette force motrice chimique de 

germination reste faible au regard de la densitô surfaciquc de prôcipitôs observée 

expérimentalement. En revanche, une variation notable de la teneur nmssique nominale en 

azote a un impact significatif sur la force motrice de germination. Cette fort e variabilité peut 

expliquer le fait que la plupart des travaux rclatôs dans la littôrature ne mentionnent pas de 

taille de précipités AlK supérieure au micron lorsque la précipitation est effective dans le 

domaine aust énitique. En effet, nous n 'avons pa."> rencontré de travaux qui mentionnent la 
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précipitation d'Al:\ de grande taille dans le domaine austénitique puisque la teneur massique 

nominale en azote est toujours supérieure à 5,5 ppm. 

40.---------------------------------~ 

30 

20 

10 

0 

--[NJ = 5,5 ppm 

''•,. -- - -- [N] = 50 ppm 

-------------------

·, ..... ,,_ 

·,··,'.,,_ 

900 950 1000 1050 1100 1150 1200 1250 1300 

Température (oC) 

Figure 4.30 : Evolution de la force motrice chimique en fonction de la température pour differentes 

teneurs en az,ote (données ThermoCaJcii') . 

Cependant, la taille importante des AlN n 'est pas uniquement la conséquence d'une faible 

force motrice de germination. La taille des AlN, en fonct ion du temps ct de la température de 

maintien isotherme, est également tributaire de la. diffusion des éléments solutés. Dans notre 

cas, l'aluminium est l'élément soluté qui diffuse le plus lentement. De fait, la cinétique de 

croissance des précipités AlN sera principalement contrôlée par cet élément soluté. Le 

coefficient de diffu:;;;ion de l'aluminium (DAt) dan:;;; la phase austénitique en fonction de la 

température a été calculé à l'aide de la base de mobilité MobFe2 implémenté dans le logiciel 

Dietrac". Pour un maintien isothen:ne de 24 h à 1200 ac, la longueur de diffusion de 

l'aluminium dam> l'austénite est estimée à 70 1-un. A 1000 °C, le coeffïcient de diffusion de 

l'aluminium dans l'austénite est environ 35 fois plus faible en comparaison avec celui à 
1200 ac, ce qui correspond à une longueur de diffusion de l'aluminium dans l 'austénite de 11 

1-un après 24 h de maintien isotherme. Au vu de ces longueurs de diffusion caractéristiques et 

de la densité surfadque au cours des maintiens isothermes, seul un régime de croissance peut 

opérer. En d'autres termCR, la coalcRccnce des précipités AlN ne peut être effective à haute 

température. Dans la plupart des travaux tirés de la littérature [48] [145], un régime de 

coalescence est généralement observé car une forte densité surfacique de précipités AIN est 

observée dès les premiers instants des maintiens isothermes. Par conséquent, la distance entre 

pré ci pi tés Al:\ est inférieure à. la longueur de diffusion de l'aluminium dans l' austénite. 

Le schéma de la Figure 4.31 synthétise les mécanismes de précipitation des Al:\ depuis la 

haute température. 
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Figure 4.31 : Schéma synthétisant les mécanismes de précipitation des AIN depuis la haute température 
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Précipitation depuis la température ambiante 

Dans le cas de la précipitation d'AIN lors de traitements thermiques effectués depuis la 

température ambiante, les micrographies IVIEI3 des Figure 4.22, Figure 4.25 et Figure 4.26 

ont permis de montrer que la taille dœ Ali\ œt beaucoup plus petite ( < 500 mn) que celle 

que nous avons observée dans le cas d'un traitement thermique de refroidissement étagé. De 

plus, la densité surfaeique d'AIN est fortement augmentée. Qualitativement, aucune 

diffôrencc sur la densitô surfacique ct sur la taille dœ Al~ n'œt mise en ôvidencc entre un 

maintien isotherme de 1000 oc pendant 4 h ct 8 jours depuis la tcmpôrature ambiante. 

Cœ rôsultats suppose une augmentation notable de la force motrice de germination avec le 

passage par Fa.mbia.nte. En conséquence, la cinétique de précipitation des AlN est beaucoup 

plus rapide en comparaison avec un traitement thermique similaire effectué depuis la hante 

température puisque la densité surfacique est plus importante. Par ailleurs, l'équilibre 

thermodynamique sera plus rapidement atteint car la distance entre précipités AIN est plus 

courte. Cependant, nous n'excluons pas un régime de coalescence pour des temps plus courts 

de maintien isotherme. 

L'augmentation importante du nombre de précipités peut être reliée à plusieurs facteurs. 

Tout d'abord, cela peut s'expliquer par la présence de fins précipités AIN obtenue à l'issue de 

la trempe à l'eau, non détectable au rviEI3, mais précurseurs pour leur croissance ultérieure. 

Cela est tout à fait probable puisque nous avons montré qu'une augmentation de la vitesse de 

refroidissement influence notablement la densité surfacique. Cela peut être dû aussi à la 

présence de défauts cristallins et de nombreuses interfaces entre la martensite et l'austénite 

résiduelle à l'issue de la trempe à l'cau. En effet, la prôsencc de ces dôfauts cristallins ct de 

ces interfaces peut favoriser la formation des AIN avant la décomposition de la martensite au 

cours de la montée en température. De plus, la transformation de la martensite en austénite à 

partir de 605 °C entraîne inôvitablcment une augmentation de la densité de dislocation, ct 
par conséquent une augmentation de la force motrice de germination. Enfin, une diminution 

de la taille de grains austénitiques obtenue par le passage à l'ambiante peut aussi contribuer 

à expliquer cette augmentation importante du nombre d'Ali\. Avec la combinaison de ces 

facteurs, il n'est pas ôtonnant d'observer une fine précipitation d'Ali\. D'ailleurs, les analyses 

au :.\lET l'ont confirmée puisque les précipités observés ont une taille avoisinant quelques 

centaines de nanomètres. 

Plusieurs auteurs [52] [70] [146] ont effectivement montré que la cinétique de précipitation 

des Ali\ est fortement accélôrôe lors d 'un passage préalable par la température ambiante. Ces 

auteurs s'accordent pour dire que la cinétique de précipitation des Al~ est fortement 

impactôe par l'ôtape de germination : la présence de nombreux germes à plus basse 

température accélôrc la cinôtique de précipitation des Al~. Dans les travaux de Vodopivec 

[70], la fraction de précipités AIN dans un acier bas-carbone a été déterminée par la méthode 

de 13eeghly. La Figure 4.:12 montre la cinétique de précipitation des Ali\ à 1000 oc après un 

refroidissement direct depuis la tempôrature de remise en solution dœ Al~ (1300 oc) ct après 

un passage préalable par la température ambiante. Pratiquement aucun temps d'incubation 

n'a été décelé avant la précipitation des Ali\ avec le pa.ssage par l'ambiante, tandis que le 

temps d 'incubation est d'environ 30 à 40 min pour un refroidissement ôtagô à 1000 °C. La 
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cinétique de précipitation des Al::'>r pour un refroidissement étagé jusqu'à 1000 oc est 

beaucoup plus lente que dans le cas d 'un passage par la température ambiante (trempe 

indirecte) ct l 'allure des cinétiques est totalement différente. Dans le premier cas, la cinétique 

est constante et elle est contrôlée principalement par la cinétique de germination. Pour une 

trempe indirecte, l'allure est parabolique, ce qui suggère que la cinétique de précipitation des 

AlN est contrôlée par la diffusion de l'aluminium de la solution solide vers le précipité. 

D'après Vodopivec, la différence de cinétique de précipitation des AlN entre ces deux chemins 

thermiques est causée par les germes d'AlN formés au cours de la t rempe indirecte des 

échantillons ou au cours du chauffage. 
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Fip;llre 4.32 : Cinétique de précipitation des AIN à 1000 °C s11ivant le chemin tllermiqlle rappmt 

entre la quantité cl'a:wtc sous forme d'AIN ct ln teneur en wmtc dans J'acier (0,09%C, 0,20%Si, 

0,36%?vln, 0,051%AI et 73 ppm N) en fonction du temps {70}. 

Thivellier et a.l. [146] ont observé un phénomène similaire dans un acier Fe-Si (0,07 %Al et 

170 ppm :\) et constate que la trernpe à l'eau a 1m effet notable sm l'étape de germination. 

Ils l'expliquent par une germination sur les dislocations créées par les contraintes de trempe 

ou sur les lacunes piégées par la trempe. Cependant, leurs hypothèses n'ont pas été vérifiées. 

Ces auteurs recommandent d'éviter la précipitation des AlN au refroidissernent depuis la 

haute température car cela se traduit par la formation de précipités de grande taille. 

Bien que nos observations expérimentales sont en accord avec les travaux de ces auteurs, 

nous n'avons pas été en mesure de vérifier nos hypothèses, au même titre que ces auteurs, qui 

nécessiterait des techniques de caractérisations microstructurales in situ a.u :VIET. 

Le schéma de la Figure 4.33 synthétise les mécanismes de précipitation des Al:\ depuis la 

température ambiante. 
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Figure 4.33: Schéma synthétisant les mécanismes de précipitation des AIN depuis la température ambiante permettant d 'obtenir des AIN submicroniques. 
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Chapitre 5 

Effet d'une déformation plastique à 

chaud sur la précipitation des AIN 

La cinétique de précipitation des AIN est fortement impactée par les paramètres 

thermiques tels que la vitesse de chauffage/refroidissement, la température et le temps de 

maintien isotherme, mais aussi et surtout, par le chemin thermique. Un passage par la 

température ambiante, après remise en solution des AIN à 1300 oc, augmente notablement la 

cinétique de précipitation ultérieure des AIN à une température donnée. Ce phénomène a été 

relié à plusieurs facteurs entraînant une augmentation considérable du nombre de précipités 

AIN. Dans ce chapitre, l'influence d'une déformation plastique à chaud sur la cinétique de 

précipitation des AlN a été étudiée à partir d'une microstructure exempte d'AIN à haute 

température. Dans un premier temps, nous présentons le plan d 'expériences réalisé au cours 

de cette étude puis de façon succincte le comportement rhéologique du matériau. Ensuite, 

nous montrons l'influence des paramètres thermomécaniques sur les grandeurs 

microstructurales (fraction massique, densité surfacique et diamètre équivalent moyen). Le 

taux, la vitesse et la température de déformation ainsi que la vitesse de refroidissement avant 

déformation plastique et le maintien isotherme (température et temps de maintien) après 

déformation feront l'objet d'une attention particulière. 

5.1 Conditions opératoires et comportement rhéologique du 

matériau 

5.1.1 Plan d'expériences 

Le schéma représentatif des essais réalisés par torsion à chaud est porté sur la Figure 5.1. 

Le plan d'expériences établi pour ces essais de torsion est résumé dans le Tableau 5.1. Le 

traitement thermomécanique consiste tout d 'abord à remettre en solution les précipités AIN, 
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Chapitre 5 Effet d 'une déformation plastique à chaud sur la précipitation des AlN 

5.2 Influence des paramètres thermomécaniques sur la 

précipitation des AIN 

Dans ce chapitre, certains paramètres de l'analyse d'image automatisée au MEE ont été 

modifiés afin de quantifier au mieux les grandeurs microstructurales des AIN, notamment la 

fraction massique, la densité surfacique et le diamètre équivalent moyen. Les grandissements 

de balayage et d'analyse sont désormais de xlOOO (au lieu de x500) et x3000 (au lieu de 

x2000) . Par conséquent, les surfaces analysées seront moindres pour un temps d 'analyse 

donné. 

Les résultats des analyses expérimentales ainsi obtenus seront analysés en termes de 

probabilités et de statistiques via une loi log-normale dont les éléments de base sont rappelés 

en Annexe E. La loi de distribution log-normale est le plus souvent utilisée pour modéliser les 

populations inclusionnaires [148]. Elle décrit de façon pertinente les distributions en t aille des 

précipités AlN analysés dans cette étude. Les distributions en taille sont systématiquement 

comparées à la distribution en taille obtenue pour la zone non déformée (moyenne des essais 

1 à 4). 

5.2.1 Effet du taux et de la vitesse de déformation 

L'impact du taux et de la vitesse de déformation sur la cinétique de précipitation des AlN 

a été étudié. Les traitements t hermomécaniques réalisés sont schématisés sur la Figure 5.3. 

Dans un premier t emps, nous avons fait varier le taux de déformation pour une vitesse de 

déformation égale à 1,3 s-1 puis, dans un second t emps, la vitesse de déformation est imposée 

à 26,6 s-1. De cette façon, nous avons pu étudier l'influence du taux de déformation pour deux 

vitesses de déformations différentes. Les grandeurs microstructurales des zones non déformées 

plastiquement des éprouvettes de torsion ont été moyennées pour les essais nol à 4. 

T (•c) 

4h 

~ = 1,3 s-1 ou 26,6 s-1 

eau 

Etat exempt · ---......;...----------....1...+ 
d'AlN Dissolution 

des AIN 
Temps 

Figure 5.3 : Cycles thermomécaniques réalisés pour étudier l'influence du taux de déformation sur 

la cinétique de précipitation des AIN. 

La lecture du T ableau 5.2 indique que les moyennes de la fraction massique, la densité 

surfacique et le diamètre équivalent moyen correspondants aux zones non déformées sont 

respectivement égales à 6,9.10-4 %, 15 AlN/ mm-2 et 1,5 pm. Les grandeurs microstruct urales 
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Chapitre 5 Effet d'une dôforrnation plas tique à chaud t:mr la prôcipitation dci:i AIN 

micrographies respectives pour l'état non déformé et déformé pla.'ltiquement, à l'issue d'un 

rnaintien isotherme de 1 h à 1100 ac. La Figure 5.11 (a) et la Figure 5.11 (b) sont associées 

ref::;pectivement à l'état non déformé et déformé plastiquement, à l'issue d\m maintien 

isotherme de 8 h à 1100 ac. 
Après 1 h de maintien isotherme à 1100 ac dans la zone non déformée (Figure 5.9 

(a)), les précipités AU\ sont localisés majoritairement sur les anciens joints de 

grainf::; austénitiquef::; (entre 500 11m et 1 nun) issus du maintien isotherme de 15 

min à 1300 ac, ce qui explique leur présence en trèf::; grand nombre et leur petite 

taille. Par ailleurs, nous observons parfois un alignement de précipités AlN au 

voisinage des joints de grains austénitiqucs (Figure 5.9 (c)). Cc constat laisse 

supposer une évolution de la forme des grains a.usténitiqucs au eours du 

refroidissement depuis 1:j00°C et au cours du maintien isotherme. A noter que 

nous n'avon~; pas observé d'alignement des précipités Al~ lorsque le traitement de 

remise en solution à 1300 oc est de 1 h ou 24 h (cf. Chapitre 4). Cela confirme 

ainsi l'influence notable de la taille de grain austénitique initiale sur la cinétique de 

précipitation des AL'\. 

(c) 

""JdG 

./ 
. AINs 

·-.. " .. ....... 1\_ .. . 
···· ,>· 

..... ···... ... JdG 

Figure 5.9: (a) Micrographie optique obtenue après attaque au réactif DINO pour 1 h de main tien 

isotherme à 1100 oc, (b) et (c) micrographies MEB montrant un alignem ent des précipités AiN 

respectivement sur les _joints de grains austénitiques et ;ur wJisinage des _joints de gnlins austénitiques. 

Aprèf::; 1 h de maintien isotherme à 1100 ac dans la zone déformée plastiquement 

(Figure 5.10 (a)), les précipités Al::\ adoptent une dbtribution f::;patiale particulière. 

En effet, nous pouvons constater que les précipités AIN sont distribués en formant 

un réseau (Figure 5.10 (b)(c)). Nous supposons que cc réseau est lié à la 

rccristallisation de nouveaux grains causée par la déformation plastique à chaud. 

Ainsi , dans les premiers instants qui suivent œtte recristallisation rapide de 

nouveaux grains (environ 40 11rn), de nombreux si tes de germination que 

constituent le:s joints de grains, apparaissent, ce qui explique cette distribution en 

rér::;eau de petits précipités AIN. La finesse de ces précipit é:s AlN ( < 300 nrn) ne 

permet pas de les détecter par analyf::;e d'image automatisée au :YIEB en raison de 

la topographie de surface induite par la déformation plastique. De fait, la densit é 

snrfacique d'AIN dans la :.-;one déformée plastiquement est bien inférieure à. celle 

obtenue dans la zone non déformée. Seuls les précipités dont la taille est 

importante ont pu être quantifiés, notamment ceux qui se sont formés au cours du 

refroidissement depuis 1300 oc. Nous pouvons ainsi considérer une double 

population de précipités Al::\ : ceux formés au cour:s du refroidissement et ceux 
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Chapitre 5 Effet d'une déformation plastique à chaud sur la précipitation des AIN 

formés dans les premiers instants du maintien isotherme (pendant ou après la 

déformation plastique). Lorsque le temps de maintien isotherme augmente, ces 

grains recristallisés ( 40 pm en moyenne) décorés par des précipités Al~ continuent 

à croître et de fait ne sont pas inhibés par la présence des AIN submicroniques. 

C'est la raison pour laquelle nous observons, après trempe, des grains recrü;tallisés 

(quelques centaines de pm) non décorés par des précipités AIN. 

·•. • 
;• ' .. · ' ;., 

J 
·~ 

Figure 5.10 : (a) A1icrogmpllie optique obtenue après attaque au réactif DINO pour 1 11 rie maintien 

isotherme à 1100 ac dans la :wne déformée plastiquement, (b) microgmphie MEB montrant la 

distribution en réseau des précipités AIN et (c) mise en éFidence du réseau d'AIN et des joints de 

grains ansténitiques. 

Après 8 h de maintien isotherme à 1100 oc dans la zone non déformée, la Figure 

5.11 (a) ct le Tableau 5.4 montrent que le nombre de précipités AIN est beaucoup 

plus faible en comparaison à celui obtenu après 1 h de maintien isotherme. De 

plus, les précipités Al~ ne sont plus majoritairement distribués sur les anciens 

joints de grains austénitiques, issus du maintien isotherme de 15 min à 1300 °C. Ils 

sont localisés, à la fois, sur les joints de grains ct rnajoritairernent à l'intérieur des 

grains am;ténitiques. La taille moyenne des précipités est relativement import ante 

(d.e.rn = 1,65 11m). Cela suppose un régime de coalescence des précipités AIN au 

cours du maintien isotherme. De plus, une migration des joints de grains 

austénitiques n 'est pas exclue, lors de ce maintien isotherme, puisque nous 

n'observons pas une grande proportion de précipités Ali\ sur les joints de grains. 

Cela suppose que les grains a.usténitiques croissent au cours du maintien isotherme 

à 1100 °C. 

Après 8 h de maintien isotherme à 1100 oc dans la zone déformée plast iquement 

(Figure 5.11 (b)), il ne subsiste plus aucune t race du réseau de précipit és AIN que 

nous pouvions voir après 1 h de maintien isotherme. Cette fois encore, les 

précipités AIN ont suivis un processus de coalescence. Enfin, nous pouvons 

clairement distinguer les grains recristallisés, plus petits en comparaison à ceux 

obtenus au cours de traitement thermique similaire, sans déformation plastique. 
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Chapitre 5 Effet d'une déformation plastique à chaud sur la précipitation des AIN 

« nouveaux grains » austénitiques, possible en raison d'une déformation plastique suffisante 

du matériau, a été suivie de leur croissance au cours du maint ien isotherme de 4 h. 

Sans déformation plastique, la taille des grains austénitiques reste quasiment inchangée 

(entre 500 pm et 1 mm) quelle que soit la température à laquelle est effectué le maintien 

isotherme après refroidissement puisqu'elle provient du maintien isotherrne de 15 min à 

1300 °C. Cependant, nous n'excluons pas une légère migration des joints de grains pour les 

températures de maintien isotherme les plus élevées. 

Dans tous les cas, les précipités Al:'\ sont localisés majoritairement en int.ragra.nulaire. La 

croissance des grains recristallisés an cours du maintien isotherme a effacé tontes t races d'une 

germination des précipités AIN aux joints de grains recristallisés. La présence cl 'une densité 

de joints de grains par unité de surface plus importante à basse température semble être à 

l'origine de l'augmentation de la densité surfa.cique d 'AIN. A noter que des carbures de type 

lVl2C ont été observés uniquement à la température de 900 oc (Figure 5.14). Il est probable 

que la présence de ces carbures submicroniques inhibe la migration des joints de grains 

recristallisés. 

Enfin, la. Figure 5.15 montre un AL\ de type feuillet (épaisseur << 1 pm) d'une longueur 

proche de 20 pm, rencontré dans la ;~,one non déformée plastiquement à 900 oc. Nous 

supposons que ces précipités, sous forme de feuillets, sc sont formés au cours du 

refroidissement depuis la haute température. La déf(:mnation pla.stique aura. pour conséquence 

la fragmentation de cc type de précipité en feuillet. C'est probablement pour cette raison que 

nous n'en n'avons pas rencontré dans un état déformé. 

Figure 5.13: JI.Jicrogmphies optiques obtenues après déformation plastique ( = 5 / 

suivie d'1111 maintien isotherme de 4 11 à différentes températures : (a) 900 °C, (h) 1000 °C, 

ct (d) 1200 oc_ 

= 1,3 s 1
) 

(c) 1100 oc 
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Chapitre 5 Effet d 'une déformation plastique à chaud sur la précipitation des AlN 

Figure 5.14 : Micrographie MEE obtenue après déformation plastique ( = 5 / = 1,3 s·1) à 
900 oc suivie d'un maintien isotherme de 4 h à cette température - les carbures submicroniques sont 

en blanc. 

Figure 5.15: Micrographie MEE d'un AIN de type feuillet rencontré dans la zone non déformée 

plastiquement après un refroidissement (5 °Cj min) depuis 1300 oc jusqu 'à 900 oc suivi d 'un maintien 
isotherme de 4 h. 

Bilan 

Globalement, la diminution de la t empérature de déformation plastique conduit à 
une augmentation de la fraction massique et de la densité surfacique d'AlN. 

La cinétique de précipitation des AlN est accélérée lorsque nous imposons une 

déformation plastique. 

Le couplage entre une température de déformation basse et une déformation 

plastique permet d'affiner à la fois la taille des précipités AlN et la t aille des grains 

austénitiques recristallisés. 

5.2.5 Synthèse 

Globalement, l'apport d'une déformation plastique a pour conséquence d'accélérer la 

cinétique de précipitation des AlN. Ainsi, la fraction massique et la densité surfacique d 'AlN 

augmentent en comparaison avec celle de la zone non déformée. Pour ces essais de torsion, 
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Chapitre 3 Effet d'une déformation plastique à chaud sur la. précipitation des Al~ 

nous n'avons pas mis en évidence un impact marqué du taux de déformation et de la vitesse 

de déformation sur les grandeurs microRtructurales des Al~. Ceci est dü principalement au 

fait que le tcmp~ de la dôfonnation plastique e~t trôs court (3,8 s au maximum pour le couple 

de déformation / ) . La recristallisation du matériau a lieu très tôt après la 

déformation plastique. Une augmentation drastique de la vitesse de refroidissement avant la 

dôfôrrnation plastique accroît significativcmcnt la. den~itô d'AlN. Cc phônornènc serait alor~ 

très fortement accentué pour des basses températures. ~ous supposons que les Ali\ 

précipitent sur leR jointR de grainA recriRtallisés et que la précipitation n'a pa.'î lieu au cours de 

la dôforrna.tion plastique du rnatôria.u. Avec l'augmentation du temps de maintien i~otherrnc, 

nous assistons à une diminution du nombre d'Ali\ qui s'explique par un rôgimc de 

coalescence. La croissance des grains recristallisés n'est pas inhibée par la présence des Al~ ce 

qui explique que les Al~ sont. localiRés principalement. en intragranulaire à l'iRRUe du 

traitement thermomécanique. Le schéma de la Figure 5.16 synthétise les effets d'une 

déformation plastique sur la précipitation des AlN. 
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Figure 5.16 : Schéma de synthèse cle l'effet d'une déformation plastique à chaud sur la précipitation des AIN. 
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Chapitre 3 Effet d'une déformation plastique à chaud sur la. précipitation des Al~ 

la germination des AIN continue d'opérer dans les premiers instants du maintien isotherme 

au niveau des joints de grains « nouvellement recristallisés » qui sont des sites préférentiels à 

la germination des Ali\. Cela suppose une cinôtique de recristallisation lente afin d'activer la 

germination des AIN. 

Après la recrista.llisation de « nouveaux grains » et la. précipitation des Al.\l" aux joints de 

grains de ces << nouveaux grains austénitiques >>, la taille des grains austénitiques n'est 

toujours pas stabilisôe. De fait . leur croissance sc poursuit. diminuant encore l'ôncrgie 

emmagasinée au niveau des joints de grains. La présence des précipités Al.K aux joints de 

grains recristallisés ne semble pas être un facteur bloquant la migration des joints de grains 

contrairement à ce que montre Liu et al. [149]. D'après :\!edina et al. [150], les précipités de 

grande taille (> 100 mn) n'entravent pas la recristallisation statique, cc qui va dans le sens 

de nos observations. 

Avec l'augmentation du temps de maintien isotherme, un régime de coalescence opère 

probablement à 1100 °C. La coalescence des prôcipitôs sera conditionnôe en partie par une 

distance entre précipités inférieure à deux fois la longueur de diffusion de l'aluminium. A 

1100 °C, la longueur de diffusion de l'aluminium est respectivement de 6 11m et 12 11m après 1 

heure ct 4 heures de maintien isotherme ct la distance entre précipités Al.\l" est en moyenne 

inférieure à. 2 pm après 1 heure de maintien isotherme. Par conséquent, un régime de 

coalescence peut être effectif sous condition de différence de taille marquée entre précipités. A 

plus haute température (1200 oc), la densité d'AIN est très faible , même ponr l'état déformé 

plastiquement. De fait, malgrô une longueur de diffusion de l'aluminium plus ôlcvôc (30 pm) 

en comparaison à celle calculée à 1000 ac ( 5 llm) pour un temps de maintien isotherme de 

4 h , la distance entre précipités Al.K est trop importante pour que ce régime de coalescence se 

produise. Cependant, à l'issue d'un maintien isotherme de 8 heures, la faible densitô 

surfacique de précipités Al.K ne peut s'expliquer par un régime de coalescence. En effet, la 

distance entre précipités est supérieure à deux fois la longueur de diffusion . .\l"ous pensons que 

seul un ôtat môtastablc des prôcipitôs peut expliquer la diminution de la densitô surfacique de 

précipitôs AIN. En effet , l'apport d'une défônna.tion plastique peut modifier les équilibres 

locaux et de fait la. composition chimique des précipités AIN. Au cours du maintien 

isotherme, ces équilibres locaux évoluent pour tendre vers ceux de l'équilibre 

thermodynamique ct aura pour consôquencc une dissolution partielle des précipitôs AIN. 

Avec la. diminution de la température de maintien isotherme, nous avons constatô 

principalement une augmentation de la densité surfacique d'AIN. Cet effet est plus marqué 

avec l'apport d'une déformation pla.<Jtique. Nous expliquons cette augmentation par le fa it 

que la. taille des grains a.usténitiques recristallisés diminue avec la température (Figure 5.13). 

En effet, la taille de grains est inversement proportionnelle à la température (loi de type 

Arrhénius) . Par conséquent, la densité de joints de grains et donc le nombre de sites de 

germination pour les AIN est plus ôlevô à basse tcmpôrature. De plus, la cinétique de 

recristallisa.tion est plus lente, permettant d'activer plus facilement la. germination des Al:\. 

Afin de miemc appréhender les phénomènes de recristallisation du matériau couplé à la 

germination/croissance des Al.K, il aurait été intéressant de compléter notre plan d'expérience 

par des essais de torsion suivis par des temps de maintiens isothermes plus courts (par 

exemple 1. 5 et 15 min de maintien isotherme à. 1100 ac après déformation plastique) . 
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Conclusions générales -perspectives 

Au cours de ce travail de t hèse, nous avons étudié la précipitation des nit rures 

d'aluminium dans l'acier maraging X23NiCoCrMoAl13-6-3 (acier ML340'M) au cours de 

traitements thermiques et thermomécaniques. Les bonnes propriétés mécaniques, avec 

notamment un compromis résistance / ténacité très avantageux en comparaison à celui des 

aciers maraging classiques, font de cet acier un excellent candidat pour une ut ilisation dans le 

secteur aéronautique. L'acier ML340"' est utilisé pour fabriquer une pièce maîtresse des 

nouveaux turboréacteurs LEAP-X : l'arbre de transmission. Cette pièce est donc soumise à 

de fortes sollicitations en fatigue, notamment lors des phases de décollage et d'atterrissage. 

Malgré des propriétés en fatigue à chaud déjà très performantes, des essais de fatigue réalisés 

sur des éprouvettes prélevées sur des arbres de turbine ont montré que la rupture prématurée 

de certaines éprouvettes s 'initiait sur des AIN de grande taille, sous forme de feuillet de faible 

épaisseur ( < 1 pm). La taille de ces AIN est plutôt étonnante au regard de ce qui est 

couramment relatée dans la littérature avec des tailles n'excédant pas le micromètre lorsque 

la précipitation opère à l'état solide. La compréhension de l'impact des paramètres procédés 

(vitesse de refroidissement, température et t emps de maintien isotherme, déformation 

plastique à chaud) sur la précipitat ion des AIN a donc été essentielle dans notre travail. Cela 

nous a permis de parvenir à proposer un chemin thermique permettant de réduire 

considérablement la taille des nitrures AIN. La grande originalité de ce travail de thèse est 

d'avoir étudié la précipitation des AIN avec une approche quantitative, souvent peu adoptée 

dans la littérature. Une méthode automatisée par analyse d 'images au MEB (en mode BSE) 

couplée à des analyses chimiques nous a permis de quantifier les grandeurs microstructurales 

des AlN à l'issue de différents traitements thermiques et t hermomécaniques effectués depuis 

la température de remise en solution des AIN. De fait, la fraction massique, la densité 

surfacique, la distribution en taille et la distribution spatiale ont été mesurées sur la plupart 

des échantillons. 

La chronologie de ce travail de t hèse a été la suivante : nous avons tout d 'abord 

caractérisé finement la microstructure à l 'état brut de réception. Nous avons ensuite étudié la 

dissolution des AlN en effectuant des maintiens isothermes de 24 heures à différentes 

températures depuis l'état brut de réception. Cela nous a permis de fabriquer une 

microstructure exempte d 'AIN, nécessaire pour comprendre l'impact des différents paramètres 

procédés cités précédemment. La cinétique de précipitation des AlN a été étudiée de façon 

quantit ative après remise en solution des AlN (1300 oc) suivi de refroidissements interrompus 

jusqu'à différents temps et températures de maint iens isothermes. Nous avons aussi étudié 

l'influence du taux et de la vitesse de déformation plastique préalable à ces maintiens 

isothermes. Enfin, la cinétique de précipitation des AIN depuis la température ambiante a été 

étudiée de façon qualitative car la taille des AIN est de quelques centaines de nanomètres. 
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La mesure des grandeurs microstructurales des AlN effectuée sur l'état brut de réception a 

montré une bonne homogénéité de l'état de précipitation des Al)l" en fonction de la :6one de 

prélôvement, cc qui a permis cl'affinner qu'il n'y a pas de ségrégation de l'azote ct de 

l'aluminium à l'échelle mésoscopique. Très peu de précipités. mais de grandes tailles (> 1 

pm), sont observés avec une fraction massique d'Al)l" mesurée très faible (1,55.HY1 %). 

L'azote en solution solide dans la matrice à l'état brut de réception est donc extrêmement 

faible ( < 0,5 ppm) puisque la teneur en azote nécessaire pour former cette fraction massique 

est comparable à la teneur nominale en a:6ote. En revanche, les précipités Al)l" observés dans 

le sens longitudinal ont un diarnôtre équivalent moyen plus important ct une fôrrnc plus 

allongée en comparaison au sens transversal, cc qui suppose une direction de croissance des 

Al)l" parallèle au fibrage. Différentes méthodes de quantification ont également été 

expérimentées pour quantifier ces grandeurs mierostructurales. La dissolution chimique 

sélective de la matrice n'est pas assez aboutie pour que l'on puisse accéder à la fraction 

massique des précipités. Cependant, les observations IVIEB réalisés sur des poudres issues de 

la dissolution chimique sôlcctivc de la matrice ont révôlés des morphologies faccttôcs des Al)l". 

L'analyse par diffraction des rayons X conventionnelle effectuée sur ces poudres a permis 

d'identifier la structure cristallographique hexagonale des Ali\ avec un groupe d'espace 

P6:1rnc. Cette identification a été confirrnô par des analyses au :\JET sur une lame FIB. Des 

analyses par pertes d'ônergic (PEELS-IviET) ont montrô que la stœchiomôtric des AlK est 

proche d'un ratio atomique 1 :1. 

Au regard de la distribution en taille des AIN à l'état brut de réception, qui dépend 

fortement du sens de prélèvement, nous supposons que la précipitation opère à haute 

température au niveau des anciens joints de grains austônitiques allongôs issus des diffërentcs 

opérations de forgeage de l'arbre de turbine. En effet, nous excluons une précipitation des 

Al)l" dans le domaine liquide pour cette teneur nominale en azote (.5 ,5 ppm) , comme l'ont 

montré les observations d'un barreau de solidification dirigôe. La température du liquidus, 

déterminée à l'aide de ces observations, est égale à 1463 ac, en accord avec la valeur à 

l'équilibre thermodynamique. D'autres températures caractéristiques de l'acier :.\'11340"" ont 

été obtenues au cours de ce travail. Tout d'abord, les points de transformation (Acl, Ac3 et 

Ivls,) ont été déterrninôs gràcc à des analyses par diffraction des rayons X à haute énergie 

réalisées à l'ESRF de Grenoble. Ces analyses ont permis également de quantifier les phases 

majoritaires que sont la martensite et l'austénite et d'identifier les phases durcissantes ainsi 

que leur domaine d'existence en tcmpôrature au cours d'un traitement thermique. En 

revanche, elles n'ont pas permis de déceler la présence d'AIN, en raison d'une fraction 

massique trop faible. Les points de transfonnation obtenus par ces analyses sont semblables à 
ceux obtenus par dilatométrie à l'exception de la température de début de transformation 

martensitique (l\Is). Cela s'explique en raison de conditions d 'austénitisation différentes entre 

les expériences. Par ailleurs, les observations in situ par microscopie confocale à bala:yage 

laser ont montré que la transfôrrnation martensitiquc ne sc produit pas simultanément dans 

tous les grains austénitiques. Enfin, à partir de cet état brut de réception, nous avons 

mesurée expérimentalement l'évolution de la fraction massique d'AIN en fonction de la 

température de maintien isotherme, qui est corrélôe avec celle obtenue à l'ôquilibrc 

thermodynamique. Cela nous a permis d'estimer la tempéra ture du solvus des AIN qui est 
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comprise entre 1275 et 1300 oc. Cette valeur de la température du solvus est en accord avec 

celle calculée à l'aide du logiciel ThermoCak''' (1280 oc). 

L'obtention d'une microstructure exempte d'AIN est ainsi nécessaire pour étudier l'impact 

des diffërcnts paramôtres procôdés sur la. cinétique de prôcipitation des AU\. En premier lieu, 

la cinétique de précipitation des Ali\ a été étudiée de façon quantitative après une remise en 

solution des AlN (1300 oc) suivi de refroidissements interrompus jusqu'à différents temps et 

températures de maintien isotherme. Nous avons montré un accroissement de la. densitô 

surfacique et une diminution du diamètre équivalent moyen des Ali\ avec l'augmentation de 

la vitesse de refroidissement. Cet effet est d'autant plus marqué lorsque la température de 

maintien isotherme est basse. C'est la conséquence d'une augmentation de la force motrice de 

germination avec la diminution de la température. Cette force motrice de germination reste 

cependant faible au regard de la densité surfacique des précipités. La faible teneur nominale 

en azote dans l'acier 1'1L340'' est la principale origine de cette faible fôrce motrice de 

germination. La cinétique de croissance des Ali\ est très lente, avec une précipitation inter et 

intra granulaire de l'austénite, malgré des températures de maintien isotherme élevées. Seuls 

des maintiens isotherrnes conséquents (24 h ou 48 h) à des températures proches du solvus 

des AlN (1300 oc) permettent d'atteindre la fraction massique d'Al~ à l'équilibre 

thermodynamique. l'viais dans ce cas-là, les Ali\ sont de très grandes tailles (>> 1 11m). Une 

diminution de la taille de grains austénitique permet de réduire la taille des Al~ en 

augmentant le nombre de sites de germination des Ali\ aux joints de grains. Enfin, l'apport 

d'une déformation plastique avant un maintien isotherme dans le domaine austénitique a 

pour conséquence d'augmenter la densité d'AIN par unité de surface et la fraction massique 

d'AlN. Il semble que la germination des Al~ est effective post-dd'onnation sur les joints de 

grains austénitiques nouvellement recristallisés. Ensuite, la coalescence des Al~ opère au 

cours du maintien isotherme, même si la taille mo:yenne des Al~ reste inférieure à ce qui est 

obtenu pour un traitement thermique similaire sans dôfonnation plastique. Plusieurs fadeurs 

permettent ainsi de contrôler la taille des Ali\ lorsque les traitements thermiques sont 

effectués depuis la haute température mais les résultats ne sont pas assez satisfaisants au 

regard de la problématique. 

Cn autre levier nous a permis de modifier sensiblement la cinétique de précipitation des 

Al~. En effet, un passage par la température ambiante aprbs la dissolution des Al~, 

préalable à des maintiens isothermes dans le domaine austénitique, permet de réduire 

considérablement la taille des Al~ (submicronique). Cette diminution de la taille des Al~ est 

reliée à un nombre importants de prôcipitôs par unitô de surface. La. force motrice de 

germination des Ali\ est largement augmentée avec ce chemin thermique. Plusieurs facteurs 

sont à l'origine de l'augmentation du nombre de germes d'Ali\ : la présence de fins prôcipitôs 

Al~ formés au cours de la trempe à l'ambiante. la prôsencc de dôfauts cristallins ct de 

nombreuses interfaces entre la. martensite et l'austénite résiduelle à l'issue de la trempe à 

l'eau, la décomposition de la martensite en austénite lors de la montée en t empérature et une 

diminution de la taille de grains a.usténitique. Par conséquence, la. cinétique de précipitation 

des Ali\ est fortement accélérée en comparaison à un traitement thermique similaire effectué 

depuis la hante température puisque la densité surfacique d'Al~ est plus élevée. 

Contrairement à la vitesse de montôe en température, le temps ct la tempôrature de maintien 
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isotherme après un passage par la température ambiante ont des effets peu significatifs sur la 

taille des Ali\, ce qui conforte nos hypothèses. 

Quelques points mériteraient d'être éclaircis pour compléter l'étude de la précipitation des 

nitrures d'ahuniniurn dans l'acier maraging ML340"< ct répondre à différentes questions 

laissées en suspens au cours de cette étude. 

La taille des AIN est submicronique lorsqu'un passage par Fambiante préalable à un 

maintien isotherme dans le domaine austénitique est effectué. Plusieurs hypothèses ont été 

listées pour expliquer cette taille submicronique. Pour étayer ces hypothbsŒ, il serait 

intéressant de caractériser quantitativement à l'ôchellc du 1-JET l'état de prôcipitation à 

chaque étape du traitement thermique. Les étapes indispensables à une compréhension plus 

avant des rnôcanismes de précipitation des Ali\ sont celles à l'issue de la trempe à l'cau 

consécutive à. la remise en solution des Al~ et à l'issue de chauffage interrompu à différentes 

température (avec une attention particulière dans le domaine de décomposition de la 

martensite en austénitc). Par ailleurs. il serait intôrcssant d'évaluer plus avant l'impact de la 

vitesse de chauffage sur la cinétique de précipitation des Ali\. 

L'effet de la déformation plastique sur la cinétique de précipitation des Al~ mériterait 

également d'être approfondi. En l'occurrence, il serait intéressant de savoir à quel instant 

débute la précipitation des Ali\ par rapport aux phénomènes de restauration/recristallisation. 

Pour cc faire, il faudrait cornplôtcr le plan d'expérience déjà réalisé par des essais de torsion 

similaires mais pour des temps plus courts de maintiens isothermes à la température de 

déformation plastique. 

Enfin, les premiers essais de fatigue réalisés par nos partenaires industriels, à partir d'un 

état rnicrostructural obtenu via une gannnc de forgeage arndiorée par rapport à celle utilisée 

avant ces travaux de thèse, montrent une amélioration perceptible de la tenue en fatigue de 

l'acier .ML340' ·< . Cependant, il serait judicieux de comprendre d'un point de vue mécanique 

les môcanisrnes de propagation des fissures amorcées sur les nitrures d'almniniurn ct l'impact 

de la morphologie des précipitôs sur les contraintes génôrécs ù, l'interface matrice/ Al~. 
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Annexe B : Coulées VIM à plus fortes teneurs en azote 

L'objectif de ce t ravail a été de vérifier la présence ou non d'AIN à l'issue de la 

solidificat ion pour des teneurs en azote plus élevées Deux échant illons issus de la première 

élaboration sous vide (four VIM) nous ont été fournis par Aubert&Duval. Ces deux 

échantillons contiennent respectivement une teneur en azote de 13 ppm et 22 ppm. Pour 

rappel , l 'acier ML340 contient 5,5 ppm. La teneur massique des autres éléments solutés reste 

identique. 

Les deux échantillons ont été observés au MEB après polissage et attaques au réactif 

chimique DINO puis au réactif Bereha. Sur la Figure B.1, nous montrons les observations 

effectuées à différents grandissements sur l 'échantillon contenant 22 ppm d 'azote. Les deux 

attaques chimiques successives révèlent la microstructure dendritique à l'état brut de 

solidification (Figure B.1 (a)) . A plus fort grandissement (Figure B.1 (b)), nous pouvons 

constater que la microstructure est fortement hétérogène. Les régions en clair contiennent des 

lattes de martensite en grande majorité et de l'austénite résiduelle et les régions en sombre 

sont quasiment dépourvues de martensite. En effet, lors de la solidification, la croissance des 

dendrites austénitiques opère et conduit probablement à une ségrégation chimique mineure. 

Par conséquent, en fin de la solidification, le liquide restant devient chargé en éléments 

d'alliages (Mo, Al, C, N et V), ce qui a pour conséquence d'abaisser la t empérature Ms. C'est 

pour cette raison que les régions en sombre, peu transformées en martensite, correspondent 

probablement à celles solidifiées en dernier. Au sein de ces anciennes zones interdendritiques, 

nous avons décelé la présence de nitrures d'aluminium (Figure B.1 (c)) pour les deux 

échantillons (13 et 22 ppm en azote) . Par contre, nous n 'avons pas observé de précipités AIN 

dans les régions contenant majoritairement de la martensite. 

Figure B.l : Observations MEE d 'un échantillon d'acier ML340"' à 22 ppm d 'azote après 

élaboration sous vide (VIl'vi) montrant la présence d 'AIN dans les zones austénitiques non transformées 

en martensite à l 'issue du refroidissement. 

Des calculs à l'équilibre thermodynamique ont été réalisés avec ThermoCald'D sur ces deux 

nuances d'acier. Les températures de solidus et de liquidus de l'acier sont identiques et 

respectivement égales à 1358 oc et 1463 oc contrairement à la t empérature de solvus des 

AIN. Les températures d'équilibre de solvus des AIN sont respectivement égales à 1363 oc et 

1404 oc pour 13 et 22 ppm d 'azote. Les calculs à l'équilibre t hermodynamique prédisent donc 

une précipitation des AIN dans l'intervalle de solidification. Nous n'avons pas jugé nécessaire 

de faire des calculs en tenant compte de la microségrégration car nous n 'avons pas estimé la 

fraction massique d'AIN. 
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Annexe C : Influence des paramètres d'acquisition MEB 

sur les grandeurs microstructurales des AIN 

L'influence des paramètres d'acquisition du MEB sur les grandeurs microstructurales des 

AIN a été étudiée. Pour ce faire, nous avons analysé le même échantillon et la même surface. 

L'échantillon a été traité thermiquement à 1300 oc pendant 24 h puis refroidi de manière 

contrôlée avec une vitesse de refroidissement de 0,5 oC/ min jusqu'à 800 oc. La vitesse de 

refroidissement de l'échantillon est ensuite contrôlée par l'inertie du four. Nous avons choisi 

de réaliser cette étude sur cet échantillon car les précipités AIN ont une taille importante 

(d.e.m = 2,8 pm), ce qui évite de fausser la mesure en raison de l'absence de fins précipités 

AIN non détectables. La surface d'analyse, systématiquement centrée sur l'échantillon, est 

égale à 50 mm2• La taille de spot a été fixée à 5,5 et correspond à la taille de spot optimale 

pour les analyses EDS nécessaires à l 'identification des AIN. Les grandeurs microstructurales 

étudiées sont la fraction massique et la densité surfacique. 

Dans un premier temps, nous avons vérifié la reproductibilité des mesures pour des 

conditions expérimentales considérées optimales. Nous avons ensuite évalué l'impact de la 

tension d 'accélération pour une taille de spot de 5,5 (diamètre du faisceau d'électrons 

théoriquement égal à 48 nm). Enfin, l' influence des grandissements de balayage et d 'analyse 

sur les mesures ont été également évaluées. 

Reproductibilité des mesures 

Pour vérifier la reproductibilité des résultats, les mesures ont été répétées trois fois par 2 

opérateurs différents avec une tension d 'accélération de 15 kV et une taille de spot de 5,5. 

Les grandissements de balayage et d 'analyse ont été respectivement fixés à x 500 et x 2000. 

Ces conditions expérimentales sont considérées comme optimales. En effet, les fractions 

massiques mesurées avec ces conditions sont proches de celles calculées à l'équilibre 

thermodynamique avec ThermoCalc@ (base TcFe7) sur l'échantillon à l'état brut de réception 

et après des maintiens isothermes de 24 h à différentes températures (Figure C.1). 

La fraction massique et la densité surfacique déterminées à trois reprises sont reportées 

respectivement sur la Figure C.2 (a) et la Figure C.2 (b). La valeur moyenne et l'écart type 

ont été calculés à partir des trois mesures réalisées. La faible valeur de l 'écart-type atteste de 

la reproductibilité satisfaisante des mesures. 
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Figrll'e Cl :Evolution de la ti·action massique d'AIN obtenue expérimentalement (15 kV / spot 

5,5/ G1> x 500 /Ga x 2000) en fonction de la tempénJ.ture à l'issue de maintiens isothermes de 24 h 
compara.ison à un calcul à l'équilibre thermodynamique obtenu avec ThennoCald0. 
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Figure C.2 : R.eproductibilité des mesures en fonction de l'essai nvec (a) la fraction massique ct (b) 

la densité surfacique d'AIN (15 kV /spot 5,5). 

Effet de la tension d'accélération 

Nous avons donc étudié l'influence de la t ension d'accélération du MEB sur les grandeurs 

microstructuralcs autour de cette tension d'aœélération de référence (15 kV). Nous avons 

reporté sur la Figure C.3 l'évolution de la fraction massique et de la densité surfacique en 

fonction de la tension d'accélération. Les grandissements de balayage et d 'analyse sont 

identiques à ceux cités précédemment. La Figure C.:~ montre que la fraction rnassiquc ct la 

densité surfacique est la plus élevée pour une tension d'accélération de 15 kV (paramètre de 

référence) . 

Pour une tension d 'accélération de 5 kV, la différence de niveaux de gris entre les 

précipités AIN ct la matrice n 'est pas suffisant pour pouvoir effectuer un scuillagc. En 
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revanche, pour une tension d'accélération de 10 kV, le contraste est suffisant mais reste 

moins marqué qu'à 15 kV. Par conséquent, les précipités Al:\" de petite t aille ne peuvent être 

scuillés, cc qui sc traduit par une sous-estimation de la densité surfaciquc ct par voie de 

conséquence de la fraction massique. 

Pour une tension d'accélération (20 kV), nous constatons que la fraction massique et la 

densité surfacique t>ont légèrement infërieures en comparaison à 15 kV. Pour expliquer cette 

légère diminution, il nous faut considérer le critère de sélection chimique. Pour rappel, un 

précipité est considéré comme AlN lorsque les seuils imposés sur les tenems rela tives des 

éléments détectét> par EDS sont respectés. En effet , le volume de la poire d 'interaction 

augmente avec la tension d'accélération. Par conséquent, la contribution de la matrice 

augmente avec la tension d'accélération, ce qui a pour conséquence de diminuer les teneurs 

relatives en aluminium et en azote dans le volume sondé. Ces diminutions contribuent à 

rejeter les précipités AlN de petite taille ct de faible épaisseur. 

+ Fraction massique e Densité smfaciquc 
8 10-
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,-------------------, 10 • 
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<':1 
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Figure C.3 : Evolution de la fraction massique et de la den~ité s mJacique d 'AIN en fonction de la 

tension d'<1ccélémtion du 1\JEB ct microgrnphics associées. 

Modification des grandissernents d'acquisition des images 

Toutes les mesures précédentes ont été réalisées avec un grandissement de balayage de 

x 500 ct un grandissement d'analyse de x 2000. Nous avons donc voulu vérifier la viabilité de 

nos résultats en modifiant ces grandissements. Une première mesure a été réa.lisée avec un 

grandisscrncnt de ba.laya.ge de x 300 ct un grandissement d'analyse de x 1000, ct une seconde 
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avee des grandissernents de balayage et d'analyse respectivement égaux à x 1000 et X 3000. 

La tension d'accélération et la taille de spot restent inchangés (15 kV et spot 5,5). :\"ous 

avons porté respectivement sur la Figure C.4 (a) ct la Figure C.4 (b) l'évolution de la 

fraction massique et de la densité surfacique en fonction des grandissements utilisés. Nous 

avons également reporté sur ces figures les valeurs moyennes obtenues précédemment pour le 

couple de rétërence, à savoir, x 500 pour le balayage et x 2000 pour l 'analyse (Figure C.2). 

(a) 1 10·' ,-----------------, 

8 10"" • --- --- --- -· ------ -- -- · ---- ----- ------ --- --- -

6 10"" 

~~ (%) = 7,96. 10·• ± o,24.10·4 % 

(b} 
6 .--------------------, 

• 
----------------------· ----------------------• 

~ 4 
~ cfs = 4,66 ± 0,3 AJN.mm·2 
s 
~3 
• Q) ..., 
·~ 
Q) 

Q 

Figure C.4 : E,ro]ution de la fraction massique et de la densité surfacique en fonction des 

grandissements d'analyse et de balayage. 

Nous constatons une faible dispersion des mesures. En effet, une légère augment ation de la 

fraction massique et de la. densité surfa.cique est observée pour le couple de grandissement le 

plus élevé (b x 1000/a x :5000) car nous détectons plus de précipités de petite taille. En 

revanche, pour ce couple de grandissernent, le temps nécessaire pour analyser une surface de 

50 mm2 est extrêmement long. Le temps a été d'environ 33 h contre 10 h pour le couple de 

référence. Il est donc nécessaire d 'adapter les grandissements en fonction de la t aille Inoycnne 

des précipités d'un échantillon. A titre d 'exemple, nous avons choisi un grandissernent de 

balayage de x 1000 et un grandissement d'analyse de x 3000 pour les mesures faites sur les 

éprouvettes de torsion à chaud car les précipités Al:\" ét aient part iculièrement petits. 
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Annexe D : Influence de la température et de la vitesse de 

déformation sur le comportement rhéologique de l'acier 
ML340TM 

Pour la simulation numérique des gammes de matriçage, Aubert&Duval utilise une loi de 

comportement de type Hansel-Spittel. Les paramètres de cette loi ont été déduits à part ir 

d'essais de torsion réalisés sur l'acier ML340n'. Le domaine de température pour ces essais de 

torsion est comprise entre 900 oc et 1100 oc à la suite d 'un chauffage préalable à 1200 °C, 

pour une gamme de vitesse de déformation allant de 0,01 s·1 à 10 s·1 et un t aux de 

déformation maximal égal à 4. Les condit ions expériment ales de nos essais sont sensiblement 

différentes par rapport aux essais réalisés par Aubert&Duval puisque nous avons réalisé un 

chauffage préalable à 1300 °C. La taille de grains austénitique préalable à la déformation 

plastique sera donc plus importante ent raînant ainsi une légère baisse de la résistance à la 

traction et un risque de rupture plus précoce. Afin d 'appréhender l 'impact de la vitesse de 

déformation et de la température sur l 'évolution de la contrainte d 'écoulement, nous avons 

tout de même appliqué cette loi de comportement simplifiée avec les paramètres 

expérimentaux de notre étude (vitesse et température de déformation) . 

La Figure 0.1 présente l 'évolution des courbes de torsion simulées par la loi de 

comportement simplifiée de Hansel-Spittel en fonction de la t empérature de déformation pour 

une vitesse de déformation égale à 1,3 s·1. Nous constatons ainsi que la résistance maximale à 

la traction diminue fortement avec l'augmentation de la température. Nous constatons que 

l'ét ape de restauration/recristallisation du matériau débute plus rapidement lorsque la 

température est plus élevée. 
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Figure D.l : E ffet de la température sur les courbes de torsion sim ulées par la loi de comportement 

simplifiée de Hansel-Spittel pour une vitesse de déformation de 1,3 s·1• 
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Sur la Figure D.2 est portée l'évolution des courbes de torsion en fonction de la vitesse de 

déformation (1,3 s-1 et 2G s-1) pour deux températures de déformation (900 oc et 1200 oc). 
Nous constatons que le matériau est très sensible à la. vitesse de déformation. Cet effet est 

d'autant plus marqué pour des températures décroissantes. La vitesse de déformation est 

susceptible d'avoir un impact plus marqué sur la cinétique de précipitation des Al~ lorsque la 

déformation plastique est appliquée à basse température. 
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Figure D.2 : EFolution des courbes de torsion simulées en fonction de la Fitesse de déformation à 
900 oc et 1200 ac. 
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Précipitation des nitrures d'aluminium (AIN) dans un acier maraging à très faible 

teneur en azote Influence de la déformation plastique à chaud 

Les nciers mu.raging clasl:liqucs doivent lcurl:l propriôtôi:l môcnniqucl:' ù une composition chimique contrôlée 

et à des traitements thermiques adaptés, conduisant à des microst.ructures de martensite revenue et de 

précipitation de phases dureisl:lantci:l (carbures ct intcnnôtalliqucs). LŒ pcrfonnances de cc type d'aciers, en 

constante amélioration. ont donné naissance, au cours de la dernière décade, à une nouvelle nuance, le 

l'v1L:l40'l'~1, répond.Rnl. à des applicRLions spécifiques d.Rns le domRine de l'RéronauLique. Bien que la 

compol:lition chimique l:loit strictement contrôlôe en irnpol:lant, entre autres, une trôs faible teneur d'azote, 

des nitrures d'aluminium (AlN), de quelques dizaines de microns, peuvent précipiter. La précipitat-ion de ces 

nil.rures peuL f>tre à l'origine de la formation de microflss!lres, dommageables fLUx propriétés de fatigue. 

L'amélioration de ces propriétés de fatigue passe incontestablement. par une réduction drastique de la taille 

de ees rütrureR. Au cours de celLe é1.ude, il est apparu que les paramètn~s thermiques eL thermomécaniques 

pouvu.icnt avoir une influence Hur les grandcun; microstructurales des nitrures d'aluminium : fru.ction 

massique, densité surfacique, distribuLions en tRille eL spaLiale. CeLt.e Lâche a éLé possible grâce à la mise en 

place d'une môthodc nutomatisôe couplant l'analyBc d'images à celle de la composition chimique. Cette 

méthode originale permet. ainsi de discriminer, par la t.aille eL par la chimie, leR nit.rures d':üuminium des 

nutrcs particules (inclusion , cn.rburcl:l, etc.). Le rôle de ccrtu.inl:l pu.nunôt.rcs du traitement thermique (vitcl:lsc 

de reh·oidissement., temps et température de maintien isotherme, trempe étagée, trempe intermédiaire) sur 

les grandeurs mic:rosl ructuraleR deR niLn1res d'aluminium a été clairement. identifié. Par ailleurR, l'effet d'une 

dôforrnntion plastique à chaud, du.ns le domu.ine aul:ltônitique, sur IŒ grandcurl:l microstructurn.lcs des 

nitrures d'aluminium précipités, a aussi été mis en exergue. In fine, nous avons, dans cette étude, mis en 

évidence que l'obtention d'une précipitation iiubmicroniquc de nitrures d'aluminium pasl:'c par une 

conjugaison maîtrisée des différents paramètres des traitements thermiques et thermomécaniques. 

Mots clés : Acier Maraging : Nitrure d'Aluminium : Précipitat-ion ; Dissolution : Quantification : 

l'vlorpho logie 

Precipitation of aluminium nitride in a maraging steel with very low nitrogen content 

Influence of hot-plastic deformation 

The mcchanical propcrtics of the convcntional maraging stccls arc cont.rollcd by the ehoicc of chemical 

composition and appropriate heat trea.t.ment parmnet.ers: the latter leading t.o mart.ensitic microstructure 

and pŒcipiUtt.ion hard.ening phasP.s (cRrhides and inLP.rmeLallics). In t.he lfl..:;L decR.d.e, Lhis sLed fRmily, LhR\. 

mechanical properties are in steady progress, has enabled the development of a new grade of steel, namely: 

the .\IL:l4()'l'kl. The performance of Lhe .tviL:l4ll'01 is scheduled t.o mee! applicalions in the aeronautic domain. 

1 kspite a l:ltrictl;y control led chemicn.l compol:lition , rcquiring very low nitrogen content, aluminium nitridc 

(Al~) can precipitate wit.l1 partide size up to ±ew tens of microns. The precipitation of these nitrides could 

be at. Lhe origin of micro-cracks formation, which is responsible of t.he fatigue propenies degradation. 

Improvement of the fatigue propert.y is undoubt.edly related to a drastic reduction of the nitrides size. 

During t.his st.udy, it. was found thaL the parRmNP.rs of thermal and Lhermo-mechR.nicRl Lreat.menLs miglu. 

have an influence on microl:'tructural fcaturcs of aluminium nitridcs: mal:'s fraction , surface densit.y, si7:c and 

spalial disl.ribulion. This 1.ask WI1B made possible Lhanks Lo the inLroducLion of an au tomai ed meLhod 

coupling the imn.gc ann.l;ysis tu the chemicnl composition. This unusual method nllows discriminuting, by sizc 

and by chemistry, aluminium nitrides from the ot.her particles (ca.rbides inclusion, etc.). The role of some of 

the he at trcatmcnt paramctcrl:' ( ccxJling rate, ti me and isothcrrnal holding temperature, intenncdiate and 

direct quenching) on the microst.ruct.ural features of aluminium nitrides has been clearly identified. 

funhP.rmore, hot plasLic deformation, in t.he ausLenitic rRnge, hRs R highlighLP.d eiTecL on Lhe microsLfllCLure 

fcaturcs of the a.lmninimn nitridcs. L;ltimatcly, in thil:' st.udy, wc have rcvealcd that gctting a submicron 

aluminium nitride precipitation is subject.ed t.o a controlled combination of thermal and t.hermo-mechanical 

parRmNP.rs. 

Keywordl:l: l'vi nraging Stee l; A lurn iniurn nitride : Precipitu.t.ion : Dissolution : Quuntificution : IVIorphology 
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