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Introduction générale

Le traitement thermique du revenu apres la trempe a plusieurs objectifs. D’une part, obtenir
les microstructures disposant des propriétés mécaniques d’emploi souhaitées, d ‘autre part
induire la relaxation des contraintes résiduelles de trempe. Un meilleur contrdle de ce procédé
peut étre atteint via la simulation numérique. Pour ce faire, il convient tout d’abord de
modéliser les processus responsables des évolutions microstructurales au cours du revenu et
leurs conséquences sur le comportement thermomécanique du matériau. Ensuite ces modeles
doivent étre pris en compte dans un calcul par éléments finis, a I’échelle d’un produit massif,
dans une démarche d’approche prospective, afin de prévoir les microstructures et les

contraintes résiduelles apres revenu.

Aujourd’hui, les modeles développés pour le traitement du revenu sont rares, tout
spécialement les modeles microscopiques avec prise en compte des évolutions des tailles des
carbures, de la concentration de la matrice et de la densité des dislocations, etc. Ainsi, notre
étude a pour but de contribuer au développement des modeles métallurgiques et
thermomécaniques du revenu. Cette étude est réalisée dans le cadre du programme

SIMULFORGE (*‘Technologies-Clés’’ du Ministere de I’ Industrie).

Ce document se compose de six parties. Dans le premier chapitre, nous faisons un rappel
bibliographique sur les phénomenes physiques lors du revenu : les précipitations des carbures
(carbure epsilon et cémentite), les évolutions du comportement thermomécanique de la
martensite et la relaxation des contraintes résiduelles. Nous décrivons également certains

modeles développés précédemment et issus de la littérature.

Dans le deuxieme chapitre, nous présentons les méthodes expérimentales utilisées dans notre

étude.

Dans le troisieme chapitre, nous avons établi le modele microstructural décrivant la
précipitation de carbures (germination, croissance/dissolution et coalescence des carbures

epsilon ou cémentite) pendant le revenu de la martensite d’alliages Fe-C binaires et d’alliages



multiconstitués. Ce modele nous a permis de calculer la cinétique, la fraction volumique, la

distribution de taille des carbures, etc... au cours du revenu.

Dans le quatrieme chapitre, nous analysons tout d’abord le cas d’alliage Fe-C binaire puis
nous discutons ’effet des données d'entrée sur les résultats de simulation. Puis, nous
effectuons la caractérisation microstructurale d'un acier 80MnCr5 pendant le revenu. Enfin,
nous effectuons une simulation pour le revenu de l'acier martensitique 80MnCr5 et nous

comparons les résultats calculés par notre modele aux observations expérimentales.

Dans le cinquiéme chapitre, nous avons caractérisé et modélisé I’évolution du comportement
thermomécanique de 1'acier 80MnCr5 en fonction de la température de déformation et de la
microstructure au cours du revenu. L’évolution de la contrainte seuil est prédite par le modele
thermomécanique avec prise en compte de 1’évolution de la microstructure martensitique

initiale. Les résultats sont ensuite comparés a ceux obtenus expérimentalement.

Dans le sixieme chapitre, on s’attache a simuler numériquement les traitements thermiques
successifs de trempe martensitique et de revenu d’un cylindre massif. A cet effet, les modeles
de microstructure et thermomécanique sont introduits dans le logiciel de calcul par éléments
finis ZeBuLon. Ceci permettra une analyse fine de la genese des contraintes internes en

relation avec les évolutions microstructurales tout au long des traitements.

i1
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Chapitre I. Généralités sur les aciers martensitiques et leur revenu

I.1 Introduction

La trempe est un traitement thermique fréquemment utilisé dans 1’industrie pour durcir les
pieces en acier. Le revenu est un chauffage a une température inférieure a Acl. Il est toujours
employé apres une trempe en vue d’améliorer les propriétés mécaniques (particulierement la
ductilité et la ténacité des aciers) et de relaxer les contraintes résiduelles dans les pieces. Dans
ce chapitre, nous faisons une synthese de I’évolution de la microstructure, du comportement

mécanique et des contraintes internes lors du revenu.

1.2 Evolutions microstructurales au cours du revenu de la martensite

Nous nous limiterons ici au cas des aciers au carbone et faiblement alliés. Dans les alliages
ferreux, la martensite est une solution sursaturée de carbone dans la ferrite de méme
composition que 'austénite. La transformation martensitique est un changement structural
displacif sans diffusion. La maille cristalline de la martensite est quadratique centrée, les
atomes de carbone s’insérant sur I’aréte du cube. Les figures 1.1 (a) et (b) représentent les
mailles d’austénite et de martensite respectivement. Les atomes de carbone bloqués dans les
sites octaédriques interstitiels provoquent un déplacement des atomes de fer. De ce fait,
I’interaction entre les dislocations et la maille déformée induit un durcissement important de

la martensite des alliages fer-carbone.

{3 Fealoms
® C awoms
7 Range of
b1 Fe-alom
i} displacements |

(b)
Figure 1.1 Schéma des mailles d’austénite et de martensite [KRAU99]
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1.2.1 Mécanismes

La martensite étant une phase métastable (une solution sursaturée de carbone dans la ferrite),
lors du chauffage, les atomes deviennent mobiles et la martensite se transforme pour tendre
vers un état d’équilibre (ferrite + cémentite). Selon la température atteinte et le temps de
chauffage, des précipités intermédiaires (€-carbure, x-carbure...) se forment en cours de

transformation.

Des études approfondies sur la décomposition des martensites ont été menées par Taylor et
Cohen [TAYLS&9], Krauss [KRAUS83]. Dans le cas des aciers au carbone ou faiblement alliés,

Krauss a divisé le revenu en deux étapes : vieillissement et revenu.

= Etape de vieillissement

- -40°Ca100°C (A1)

Les atomes de carbone en sursaturation se redistribuent dans la martensite : les atomes de
carbone se rassemblent sur des sites octaédriques et forment des clusters. L’analyse par sonde
atomique [MILL83] montre que le développement des clusters d'atomes de carbone conduit a
une bipolarisation de la teneur en carbone dans la matrice. L’étude de Nagakura [NAGAS3]

par MET estime que la taille des clusters est de 1nm environ.

- 20°C a100°C (A2)

Quand la martensite poursuit son vieillissement, une décomposition spinodale se produit. La
modulation de microstructure consiste en un entrelacement de régions enrichies et appauvries
en carbone sur les plans (102)y. La longueur d’onde de la variation de composition est de 1-2
nm [TAYL89bis]. L’étude par sonde atomique de la martensite d’un alliage Fe-15Ni-1C
[TAYLS89bis] établit que la teneur de la région enrichie en carbone est d’environ 11 at. %

(FegC) alors que la teneur de la région appauvrie est d’environ 0,2 at. % (figure 1.2).
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Fe-15Ni-1C
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Figure 1.2 Evolution de la concentration en carbone dans la martensite

en fonction du temps de vieillissement a température ambiante [TAYL89bis]

- 60°C a80°C (A3)

Quand les martensites a haute teneur en carbone sont maintenues a température ambiante ou a
une température légerement supérieure, une ‘‘superstructure’’ est trouvée dans la région
enrichie en carbone : les atomes de carbone s’agencent périodiquement le long de 1’axe ¢ de la
maille martensitique. La concentration en carbone dans cette structure est approximativement
FesC [NAGA79]. L’investigation par spectroscopie Mossbauer [GENI87] propose une
structure ‘‘carbon multiplet’” voisine de celle d’une composition FecC. Le développement de

cette structure influence fortement la précipitation de carbure ultérieure.

= Etape de revenu

— 100°C a200°C (T1)

Ce sont les zones enrichies précédemment qui deviennent le carbure epsilon (Fe,4C) de
structure hexagonale. Le carbure epsilon est une phase cohérente avec la matrice, il a une
morphologie en ruban [SIMO72]. Le plan d’accolement cristallographique de ce carbure est

{100} v et les relations d’orientation [JACKS51] sont : (011)y//(0001)e, (101)m//(10-11),
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200°C a 300°C (T2)

L’austénite résiduelle se décompose en ferrite et cémentite.

— 250°C a400°C (T3)

Le carbure epsilon disparait et il se forme de la cémentite. Le mécanisme de formation de la
cémentite n’est pas completement élucidé. Les hypotheses d’une germination de la cémentite
indépendante du carbure epsilon, conduisant a la dissolution du carbure epsilon par diffusion
du carbone dans la matrice martensitique [ROBES53], ou d’une transformation in-situ du
carbure € en cémentite [SIMO72] ont été avancées. Néanmoins, de nombreuses études
[CARO72, DAIGS82] rapportent que la germination de la cémentite se produit principalement
sur les dislocations, sur les joints de lattes ou sur les joints des grains de ferrite sous la forme

de batonnets cylindriques.

— 450°C alatempérature Ac; (T4)
Dans cette gamme de température, les particules de cémentite coalescent : les grosses
croissent aux dépens des petites. Entre-temps, la densité de dislocations dans la matrice
diminue du fait de la restauration de la matrice. Quand la température est supérieure a ETf , 1l

se forme une structure équiaxe (ferrite + cémentite).

1.2.2 Modélisation

La décomposition de la martensite au cours du revenu est principalement un processus de type
déplétion-précipitation comme la précipitation dans les alliages aluminium. Pour décrire les
évolutions des microstructures lors du revenu de la martensite, il existe essentiellement deux
types de modeles : des modeles globaux et des modeles prenant en compte explicitement la

germination et la croissance des phases.
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= Modéele global

Mittemeijer [MITT91], puis Aubry [AUBR98] ont utilisé une loi de type Johnson-Mehl-

Avrami (JMA) pour décrire les différentes cinétiques de transformation, soit :
y =1—exp(-bt") (1.1)

ou y est la fraction de transformation, n I’exposant de JMA, t le temps et b un coefficient

dépendant de la température.

Aubry détermine les coefficients n et b a partir de cinétiques de revenu expérimentales en
conditions isothermes, synthétisées par un diagramme TTT englobant a la fois la précipitation
du carbure epsilon, la décomposition de I’austénite résiduelle et la précipitation de la
cémentite. Un principe d’additivité est ensuite appliqué pour prévoir les cinétiques lors d’un

revenu en chauffage continu.

Mittemeijer a introduit quant a lui une expression analytique légerement différente :

y =1-exp(-B") (1.2)

ou [ est défini de la maniére suivante, dans le cas isotherme,
E
=k, exp(——)t 1.2
B 0 €xp( RT) (1.2)

ou ko est une constante, E I’énergie d’activation apparente de la transformation considérée, T

la température, R la constante des gaz parfaits, t le temps.

Dans le cas anisotherme, le parametre [ s’exprime par :
B=[k(T)dt (1.3)

Dans le cas d’un chauffage a vitesse @, connaissant 1’énergie d’activation, la variable  peut

étre estimée par :
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T* R RT
B—Efk(1—2F+...) (1.4)

De telles approches permettent de décrire de maniere tres satisfaisante I’avancement des
transformations des phases (figure 1.3), ainsi que le comportement dimensionnel de I’acier au
cours du revenu (figure 1.4). Malheureusement, elles ne peuvent pas fournir d’informations
sur I’évolution de la microstructure, telles que la taille et la distribution des précipités, ou
encore 1’évolution de la composition de la matrice, qui sont indispensables pour prévoir

I’évolution du comportement mécanique de I’acier.
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Figure 1.3 Cinétiques expérimentales et Figurel.4 Courbes dilatométriques
calculées de la précipitation des carbures € expérimentales et calculées au
et de la cémentite [AUBR98] chauffage [AUBRYS]

» Modeles physiques

Pour décrire 1’évolution de la microstructure lors du revenu, il existe de nombreux travaux
dans la littérature qui ont porté sur la cinétique de coalescence de la cémentite [ORIA64],
[VENU78], [DAS93]. Dans ces modeles, le rayon moyen des particules de cémentite
(supposées sphériques) est calculé par la théorie LSW (Lifschitz-Slyozov-Wagner) :

3 3
r—r o= PGy (1.5)
ORT



Chapitre I. Généralités sur les aciers martensitiques et leur revenu

oll ro est le rayon moyen auquel débute la coalescence, D le coefficient de diffusion, C la
concentration d’équilibre en carbone a I’interface cémentite/ferrite, V,, le volume molaire de
la cémentite, v 1’énergie d’interface, R la constante de gaz parfaits et T la température. 1l faut
noter que cette équation n’est valide que pour une solution tres diluée, c’est-a-dire pour une
fraction volumique de précipités tres faible. La figure 1.5 fournit des exemples de

comparaison entre résultats calculés et expérimentaux [DAS93].

Plus récemment, des modeles ont été développés pour décrire la précipitation a partir d’une
solution solide sursaturée en se basant sur le modele de Langer et Schwartz [LANGS80]
(modele LS) et sa version modifiée par Kampmann et Wagner [KAMP91] (Modele MLS, ou
N-modele). Ces modeles ont été appliqués le plus souvent a la précipitation dans les alliages
d’aluminium [DESC99, GODA99, MYHRO00, ROBS04]. Mais on peut également les utiliser

dans le cas du revenu de la martensite

Ces modeles reposent en 1° lieu sur la description plus ou moins complexe des équilibres
thermodynamiques entre les phases: par exemple a 1’aide d’un produit de solubilité, ou
encore par un couplage avec un logiciel de calcul d’équilibre comme ThermoCalc [SERR04].
En second lieu, ils s’appuient sur la théorie classique de la germination et les lois analytiques

de croissance/dissolution dérivées de simplifications sur les champs de diffusion.
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Figure 1.5 Evolution des tailles moyennes des particules de la cémentite, calculées et

expérimentales lors de la coalescence [DAS93]

Une description détaillée des principales approches de la littérature peut étre trouvée dans la
thése de M. Serriere [SERRO04]. De ce fait, nous nous contenterons de rappeler ci-dessous les

bases des modeles LS et MLS que nous utiliserons par la suite.

Dans les modeles LS et MLS, la distribution de taille des particules de précipités dans une
solution solide sursaturée est une fonction du temps et du rayon critique de germination R". Sa

variation temporelle est exprimée par :

FWRED Do :
T = P RED VR + I (R) (1.7)

ol J(R*) est le taux de germination (terme source), et V(R) la vitesse de croissance des

précipités de rayon R.

L’évolution du nombre total de précipités dans ce systeme N = I f(R*,t)RdR est donnée par :
R*
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dN dR *
— = J(R*)— f(R*,t
o~ RO F(RED—

(1.8)

ou le second terme tient compte de la disparition des précipités de rayon inférieur au rayon

critique. La vitesse d’évolution du rayon moyen R de la distribution est :

dR - 17 = = V(R*) dR *
—=V(R)+— | (R—R)J(R)dR + (R— R* 1.9
” ()N;L( 1 (RYR + (R-R¥) === (1.9)
ou la vitesse de croissance pour un systeme binaire s’écrit de la maniere suivante :
X-X
V(R)z—RB (1.10)
X,—X; R

avec X la composition moyenne de la matrice, Xg la composition de la matrice a I’interface
d’un précipité de taille R, Xp la composition du précipité, D le coefficient de diffusion de
I’élément d’alliage et R le rayon du précipité.

Pour obtenir un résultat analytique de 1’équation 1.8, I’hypothese importante formulée dans

ces modeles est que la distribution de particules peut se mettre sous la forme :

f(R*,t)=N—b (1.11)

(R— R¥)

ou b est une constante.

= n

f,Rh

fran

Size dlstrlbullonj
ol

Rodius R

Figure 1.6 Distribution des particules de précipité dans le modele MLS[KAMPI1]
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Figure 1.7 Comparaison des modeles MLS et N dans le cas de I’alliage Ni-Al [KAMPI1]

Pour éviter I’hypothese 1.11 dans le modele LS et MLS, Kampmann et Wagner [KAMP91]
ont proposé un modele ‘‘numérique’’, dit N-model. Dans ce modele, la distribution des
particules f(R*,t) est discrétisée suivant le rayon sur un domaine englobant également les
précipités de taille inférieure au rayon critique. Kampmann et Wagner utilisent une méthode
numérique pour résoudre 1’équation 1.8. On peut ainsi éviter I’hypotheése indispensable aux
modeles précédents (équation 1.11). Ce modele est plus précis que les modeles LS et MLS et
peut étre facilement étendu au cas des alliages multiconstitués. A titre d’exemple, la figure 1.7
compare les modeles MLS et N dans le cas de 1’alliage Ni-Al. Nous utiliserons le N-modele

par la suite pour décrire I’évolution des microstructures lors du revenu.

Deschamps et al. [DESC99] discutent de la décomposition de la solution solide sursaturée en
trois étapes : germination/croissance, croissance/coalescence et coalescence. Le modele est

appliqué a une solution sursaturée d’alliage d'aluminium pour calculer le processus de

précipitation.

Dans la premicre étape de germination/croissance, le taux de germination et la vitesse

moyenne de croissance pour les particules sont calculés par :

11



Chapitre I. Généralités sur les aciers martensitiques et leur revenu

aN AG*

t
=exp(—=)N, zB exp(—
R =2 LY (o )
dt R 1-C, N dt

ou ty, le temps d’incubation, Ny le nombre total des sites de germination, z le facteur de
Zeldovich, B un facteur cinétique d’accroche, AG* 1’enthalpie libre critique de germination, D
le coefficient de diffusion, C la concentration de soluté dans la matrice et Cr la concentration

d'équilibre de soluté a l'interface précipité/matrice.

Dans I’étape de coalescence, les évolutions du nombre et de la taille moyenne des particules

sont les suivantes :

C., R,D R,C
d_N coal:i . 0*3 * 0 ( 3 3 _N)—3N
dt 271-C,, R R (1-C) 4nR (1.13)
Ry _4 Cy RD |
dt'“" 271-C, R”

Dans I’étape de croissance/coalescence, le nombre de précipités et la vitesse moyenne de
croissance pour les particules sont calculés par une loi des mélanges en fonction de la fraction

de coalescence :

dN dN
7 — Jcoal 4, |coal
j]: . dR dR (1.14)
—=A-f_)—|. .+ —
dt ( fwal) dt croi fmal dt coal
ou f..q estla fraction de coalescence, et
c-C
R _D R (1.15)
dt R 1-C,

La figure 1.8 montre les résultats calculés par le modele de Deschamps pour le vieillissement

d’alliage Al-Zn-Mn.

12
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Figure 1.8 Application du modele Deschamps dans I’alliage Al-Zn-Mg pour un maintien a 160°C
[ DESC99]

Deschamps a aussi appliqué ce type de modele au cas du revenu des aciers [ DESC]

1.3 Evolution du comportement mécanique lors du revenu

1.2.3 Connaissances expérimentales

Les conséquences du revenu sur les propriétés mécaniques des aciers a température ambiante
ont été largement étudiées dans la littérature ((NORS79], [YOUN94], etc.). Nous donnons ici
un exemple d'évolutions des propriétés mécaniques de la martensite en fonction de la température
de revenu (figure 1.9) : quand la température du revenu est inférieure a 200°C, la résistance
décroit lentement alors que 1’allongement et la striction augmentent. La limite d'élasticité
augmente légerement jusqu'a 200°C, puis elle diminue continliment quand la température
augmente. L’augmentation de la limite d’élasticité dans cette gamme de température est le
résultat du durcissement dii aux petites particules de carbure epsilon qui germent dans la
matrice. Quand la température du revenu dépasse 200°C, la limite d’élasticité et la résistance

diminuent rapidement, alors que I’allongement et la striction croissent continuellement.

13
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Figure 1.9 Evolutions des propriétés mécaniques de la martensite

en fonction de la température de revenu (1 heure) [SAEG 97]

1.2.4Modélisation

Les travaux dans la littérature portent essentiellement sur la prévision des propriétés
mécaniques de la martensite a température ambiante. IlIs reposent soit sur des approches
statistiques et 1’utilisation de parametres d’équivalence (pour une revue bibliographique sur
ces approches, on pourra consulter la these de C. Aubry [AUBR98]), soit sur des modeles
prenant en compte explicitement les mécanismes de durcissement ou d’adoucissement. Nous
présentons ci-dessous quelques éléments bibliographiques sur cette derniere approche.

Dans les travaux de Norstrom [NORS79] et Young [YOUNO94], une loi qui prend en compte
de maniere additive les différents termes de durcissement est employée pour décrire la limite

d’élasticité de la martensite a température ambiante.

Norstrom propose la loi suivante pour décrire la limite d’élasticité de la martensite d’alliages

Fe-C:

6, =0, +0,+k, D" +k d""? +aGblp, + K(%C)]" (1.16)

14
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ou O est la force de Peierls du fer pur, ; le durcissement di aux éléments d'alliages, D la
taille de plaquette de la martensite, d la taille de latte, po la densité des dislocations dans la

martensite du fer pur, %C la teneur pondérale en carbone, et ky, k, K des constantes.

Young et Bhadeshia proposent une équation similaire pour les microstructures martensitiques

ou bainitiques:

0=0,,+2.0 +0.+K, (L) +K,p,"" +K,A" (1.17)

ou Op. la force de Peierls du fer pur, Os; le durcissement dii aux éléments alliages
substitutionels, o¢ le durcissement dii au carbone, L la taille des plaquettes de ferrite, A la
distance entre les particules de carbure, pp la densité des dislocations, et K; Kp Kp des

constantes.

i.  Estimation de la force de Peierls du fer pur Gy

La force de Peierls est la force requise pour mouvoir une dislocation a travers une maille
parfaite et infinie. La valeur de Gp. a température ambiante varie beaucoup dans la littérature :
une valeur entre 14MPa et 56MPa est estimée par Smith [SMIT71], 40MPa par Naylor
[NAYL79], 41MPa par [MARO93] et 69MPa par Cohen [COHE68], puis 218MPa par
Bhadeshia [BHAD92]. En fait, la séparation des différents termes durcissement dans
I’équation (16) ou (17) est tres difficile et Ope est souvent déterminé par différence entre la
valeur expérimentale de oy et les autres termes. Ceci peut expliquer la dispersion des valeurs
qui peuvent donc intégrer des effets de taille de grain, des effets d'éléments alliages et aussi

des incertitudes expérimentales.

ii.  Contributions au durcissement par les atomes en solution solide
Ces durcissements s’expliquent surtout par les interactions €lastiques entre les champs des

contraintes autour des dislocations et les distorsions autour des atomes de soluté. Les effets de

durcissement par les atomes de soluté dépendent de divers facteurs :

15
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* La teneur en solutés ;

* La taille des éléments alliages (I’effet de durcissement par les atomes interstitiels est
plus fort que celui des atomes substitutionels );

= Les différences entre les propriétés d'élasticité du solvant et du soluté (il y a une
attraction pour la dislocation quand les impuretés sont plus "molles" que la matrice et
une répulsion quand les impuretés sont plus dures que le solvant) ;

= Le facteur électronique des atomes de soluté.

Dans les solutions diluées, il y a souvent une dépendance linéaire entre 1’effet de
durcissement et le pourcentage d’atome soluté [FBPI78]. Quelques données pour la ferrite
sont exposées sur la figure 1.10. On peut voir I’effet prépondérant du carbone et de 1’azote

sur tous les autres éléments.

L’effet de durcissement par les atomes de carbone a été étudié en détail par Cohen. La figure
1.11 montre la contrainte d'écoulement de la ferrite en fonction de la teneur en carbone. Nous
pouvons voir que les effets de durcissement par le carbone peuvent étre exprimés par une

relation :

c=Kx." (1.18)

ou O est la contrainte, Xc la concentration en soluté, K une constante de 1’ordre de 1310MPa
selon [COHEG62], alors que dans [SPEI68] et [YOUNY4], la contrainte K est estimée a

1722.5MPa lorsque la concentration est exprimée en %poids.
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Figure 1.10 Les effets de durcissement pour un acier a faible teneur en carbone [HENRS86]
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Figure 1.11 Contrainte d’écoulement de la ferrite en fonction de la teneur en carbone
[KRAU99]

Les contributions des éléments d’alliage a la limite d’élasticité a température ambiante sont

résumées dans le tableau 1.1.

Tableau 1.1 Effet des éléments d’alliage sur la limite d’élasticité pour 1% massique [BERA94]*

(en MPa) Mn Si Ni Cr Cu Mo P N C
Ac; (1) 32 83 33 -30 38 11 680 5000 5000
Ao, (2) 80 60 45 60 80 500 5000 5000

*Données selon deux sources différentes

ili.  Durcissement par les précipités

L’introduction de précipités dans une matrice provoque une augmentation de la résistance des
matériaux. C’est un effet bien connu. Le durcissement observé dans les alliages tient au fait
que les précipités de seconde phase s’opposent au déplacement des dislocations. Nombre
d’études s’accordent pour affirmer que les effets de durcissement dépendent de divers
parametres : taille, espacement, cohérence des précipités et caractéristiques des dislocations.
Quand une dislocation, se déplacant dans son plan de glissement, arrive au voisinage d’un
précipité, elle est freinée, ralentie, voire bloquée, et ce n’est qu’a I’aide d’une augmentation
de la contrainte appliquée qu’elle arrivera a franchir D’obstacle. Trois stratégies de

franchissement s’ offrent a elle :
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e La dislocation cisaille le précipité.

e La dislocation contourne le précipité en laissant dans son sillage une boucle de
dislocation résiduelle.

e La dislocation change de plan de glissement via un glissement dévié et contourne

I’obstacle.

La figure 1.12 montre schématiquement I’influence de la taille et de la fraction volumique de
précipités sur la contrainte d’écoulement dans un cas de durcissement par des carbures

sphériques uniformes.
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Figure 1.12 Effet de durcissement par dispersion de précipités [BERA94]
L’augmentation de contrainte due a l’effet de précipité a été évaluée au travers d’une
approche statistique [DESC99] :

Quand le cisaillement est dominant :

6, =K,(R)", K =002Mu/b"’ (1.19)

Quand le contournement est dominant :

o, =K,f"?IR,  K,=0.6Mub (1.20)

ou f est la fraction volumique de précipité, R, le rayon moyen de précipité, b le module du

vecteur Burgers, M le facteur de Taylor.
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iv.  Durcissement par les dislocations

Il existe généralement des densités de dislocations trés élevées dans la microstructure
martensitique. Les interactions entre les dislocations étant le plus souvent répulsives, le
mouvement des dislocations mobiles va étre freiné. Donc, il devient nécessaire d’appliquer
une contrainte plus importante dans le plan de glissement pour continuer la déformation.

La densité des dislocations dans la martensite évolue en fonction de la teneur en carbone de
I’acier [NORS79] [HOFF90]. La figure 1.13a fournit la densité des dislocations mesurée par
MET dans la martensite avec différentes teneurs en carbone. La densité de dislocations
augmente linéairement avec la teneur en carbone. De plus, la densité des dislocations est
influencée par la température et le temps du revenu (figure 1 .13b). Généralement, la densité

des dislocations diminue au cours de la restauration de la matrice.
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Figure 1.13 Densité des dislocations en fonction de la teneur en carbone (a température
ambiante) et de la température de revenu (une heure de maintien) [HOFF90]
[KEHO70] fournit une équation empirique pour décrire 1’évolution de la densité des

dislocations dans la martensite en fonction de la température de revenu :

6880.73 N 1780360

= (1.21)

logp =9.284 +

ou p est la densité de dislocation en m~ et T la température de revenu en degré Kelvin.

Le durcissement par les dislocations peut étre calculé par [FRIE64] :
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Gpy = 0pbyfp  (MPa) (1.22)
ou b est le module du vecteur Burgers, u le module de cisaillement, p la densité des

dislocations, o une constante. Dans la littérature : o est évalué a 0,38 [YOUNO94] et

0.3<0<0.6 [DIET88] pour la martensite du fer polycristallin.

1.3 Evolution des contraintes internes lors du revenu

1.3.1 Relaxation des contraintes résiduelles lors du revenu apres la trempe
martensitique

Des contraintes résiduelles sont fréquemment présentes dans les pieces apres traitements
thermiques, spécialement dans le cas d’une trempe martensitique. Ces contraintes proviennent
des déformations plastiques non uniformes dues aux écarts de température dans les pieces et
des déformations dues aux transformations des phases (martensitiques, bainitiques) lors du
refroidissement rapide. Ces contraintes peuvent étre néfastes pour la tenue en service des

pieces. Aussi, un revenu est-il nécessaire pour relacher les contraintes internes apres la trempe.

Au cours du revenu, 1’évolution des contraintes internes est induite par des déformations qui
ont, comme lors de la trempe, différentes origines. Il s’agit de la déformation élastique, de la
déformation due a la dilatation thermique des phases, de la déformation plastique due a
I’adoucissement de la matrice et des déformations dues aux précipitations des carbures et a la
décomposition de I’austénite résiduelle. Ces déformations sont généralement plus faibles que

lors de la trempe.
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Figure 1.14 Evolution de la contrainte résiduelle en function de la température et de la durée du

revenu dans un cylindre en acier 42CrMo4 apres la trempe [HOLZ98]

La figure 1.14 montre 1’évolution de la contrainte résiduelle au cours du revenu dans un
cylindre apres la trempe martensitique. Le niveau de la contrainte résiduelle diminue lorsque
la température et la durée du revenu augmentent. Plus la température du revenu est élevée,

plus rapide et plus prononcée est la relaxation des contraintes résiduelles.

1.3.2 Modélisation

De nombreux auteurs ont travaillé sur la prévision des contraintes internes au cours de la
trempe. Différents articles de revue font le point sur ce théme comme par exemple la
référence [DENIS97]. Par contre, relativement, peu de chercheurs se sont penchés sur les

évolutions des contraintes internes au cours du revenu.

Eyzop [EYZ096] calcule le profil des contraintes résiduelles dans un disque d’acier cémenté
au cours du revenu par utilisation du modele proposé par Lesage [LESA90]. Dans le modele
de Lesage, les pieces sont subdivisées en petits éléments qui subissent une déformation
correspondant au changement de volume lié aux transformations de phases. Un calcul
mécanique en élasticité plane permet alors d’accéder au champ de contraintes résiduelles. Le
profil de contraintes résiduelles est obtenu uniquement a partir des profils de variations
relatives au volume, du module Young et du coefficient de Poisson a température ambiante.
Pour calculer les contraintes internes, Eyzop introduit une phase supplémentaire dite ‘‘phase

revenue’’. La variation de volume relative a cette phase a été obtenue par mesure de la densité
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du matériau dans ses différents états (brut de trempe, apres revenu). La figure 1.15 montre les
profils de contraintes résiduelles calculées pour un revenu a 140°C durant deux heures dans

un disque de 50mm de diametre et de 14mm d’épaisseur.
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Figure 1.15 Variation du profil de contraintes résiduelles dans un disque cémenté avec et sans

revenu pendant deux heures a 140°C [EYZ096]

Cette approche permet de situer 1’influence des changements de volume associés au revenu,
mais elle ne tient pas compte de I’histoire thermomécanique du matériau au cours du revenu

qui peut influencer notablement les niveaux des contraintes résiduelles.

D'autres modeles sont basés sur la méme démarche que celle qui est largement utilisée pour la
trempe. Il s’agit de modeles couplés de prévision des champs de température, des cinétiques

de transformations de phases et des champs de contraintes et de déformations dans une piece

au cours du traitement thermique.

Ainsi Ju et al. [JU96] et Lui [LIUO3] ont calculé la relaxation des contraintes résiduelles de
trempe lors du revenu. Ils ont utilis€ un modele de comportement du matériau thermo-élasto-

viscoplastique. La déformation totale du matériau peut alors se décomposer en quatre

contributions :
— la dilatation thermique des différentes phases,

— la déformation de changement de volume associée aux transformations de phases,

— la déformation élastique,
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— la déformation de fluage.

Dans ces approches, les cinétiques de transformation de phases sont décrites par des lois
globales. Par exemple Ju [JU96] décrit les cinétiques de revenu par une loi du type de
Johnson-Mehl-Avrami :
Sar =1—exp(=V,)
‘ (1.20)
V, = [AD)E-1)de
0
o, &gir est la fraction volumique de phase formée (par diffusion), T est le temps d’incubation,
et fj(T) une fonction pour décrire les effets de la température sur la cinétique de
transformation de phases. L'auteur mentionne que f;(T) peut étre identifiée a partir de
diagrammes de revenu expérimentaux mais ne détaille pas comment les différentes étapes du

revenu sont prises en compte.

Liu et al. [LIUO3] quant a eux, calculent des cinétiques des transformation de la martensite
(ou de la bainite) en ‘‘troostite’’ et de la "troostite" en ‘‘sorbite’” au cours du revenu selon le

modele suivant :

A=logt- +log A
g 23R T g

¢ X (1.24)
§ = l—exp[— 5[}3‘1__710()] ]

ou T est le temps, Q I’énergie d’activation, T la température absolue, R, la constante des gaz

parfait, Ao et A; deux parametres qui dépendent du type de transformation. Mais la nature de

ces transformations n'est pas explicitée.

En ce qui concerne les effets du revenu sur 1’évolution du comportement thermomécanique du

matériau, ils ne sont pas non plus clairement explicités dans ces différents travaux.

Des exemples de résultats obtenus sont donnés sur les figures 1.16 et 1.17. La figure 1.16
présente les distributions de contraintes internes calculées et mesurées dans un anneau au
cours de revenus apres trempe. On peut constater une légere relaxation des contraintes pour le

revenu a 200°C, et une importante relaxation pour le revenu a 600°C.
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La figure 1.17 montre les résultats calculés par Liu et al. pour le traitement de revenu d’un
rotor apres la trempe. Ces résultats montrent une forte relaxation des contraintes au début du

maintien a 600°C que les auteurs attribuent essentiellement au fluage.
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Figure 1.16 Distribution des contraintes internes a mi-hauteur d'un anneau d'acier au carbone
(0,45% C) pour différentes conditions de revenu [JU96]
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Figure 1.17 Simulation du revenu dans Figure 1.18 Contraintes résiduelles dans
un rotor (diametre 843mm) un cylindre en 27MnCr5 cémenté apres trempe
(A :centre B: surface) [LIU03] au gaz avec prise en compte de l'autorevenu

et sans sa prise en compte [AUBR98]

Nous pouvons aussi mentionner les travaux de C. Aubry [AUBR98] portant sur la prise en
compte de l'autorevenu de la martensite dans la prévision des contraintes internes au cours du
refroidissement. Le modele prend en compte la précipitation des carbures epsilon (décrite par

une loi globale, § 1.2.2) et la variation de volume associée a cette précipitation. La figure 1.18
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montre que l'autorevenu de la martensite conduit a une treés faible relaxation des contraintes de

compression dans la zone superficielle.

I.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons tout d’abord rappelé les phénomeénes physiques li€s au
revenu des aciers martensitiques au carbone ou faiblement alliés. Nous avons également
rappelé les modeles existants pour I’étude de la décomposition de la martensite (ou de la
solution solide sursaturée). En ce qui concerne 1’approche ‘‘globale’’, des modeles
permettent de prédire les cinétiques de précipitation des carbures et de décomposition de
l'austénite résiduelle au cours du revenu. Mais, I’évolution de la microstructure (taille, densité
des précipités) ne peut pas étre obtenue. Les modeles ‘‘physiques’’ sont plus puissants car ils
permettent de décrire la germination et I’évolution de la distribution de taille des précipités
dans des situations complexes (alliages multiconstitués, traitements anisothermes, etc.). Mais,
pour calculer la germination ou la croissance/dissolution des précipités, les modeles existants
prennent en compte I’effet Gibbs-Thomson, alors que I’effet de I’énergie élastique due a un

précipité cohérent n’a pas été étudié.

Du point de vue de la prévision du comportement mécanique d'un acier revenu, les différents
modeles estiment la limite d’élasticité a température ambiante a 1’aide de parametres
microstructuraux (composition chimique, taille des précipités, densité des dislocations, etc.).
Mais, les modeles existants sont insuffisants pour prévoir 1I’évolution de la contrainte

d’écoulement a haute température.

Nous avons mentionné quelques études portant sur la modélisation de la relaxation des
contraintes internes lors du revenu. Aujourd'hui, des modeles de comportement thermo-élasto-
viscoplastique du matériau sont utilisés. Mais, a notre connaissance, un calcul de contraintes
internes prenant en compte explicitement les évolutions des parametres microstructuraux lors
du revenu et leurs conséquences sur le comportement thermomécanique du matériau n’a

jamais été menée dans le cas des aciers.

25



Chapitre II. Matériau étudié et méthodes expérimentales

I1.1
I1.2
I1.3

11.4

IL.5

Chapitre II Matériau étudié et méthodes expérimentales

INLrOAUCHION .uuccneeenieniiiniiiiiitnnininnistecssnessecsansssesssnsssesssssssssssssssssssssssssssssssssssnans 27
L’acier 8OMINICTS . ...uuuiuiiieinsensecssissnnssesssnssssssecssissasssesssssssssssessessssssssssessasssssssssssssssssas 27
Méthode de caractérisation dilatomELrique........ccceerceeccerersnessercsnessasesassssasessscssasne 28
I1.3.1 Dilatometre a Cycle Rapide (DCR).......ccceeeiiiieiiiieiieeieeceeeee e 28
I1.3.2 L’éprouvette dilatométrique et les cycles thermiques réalisés..........ccc.ceuuen..e. 29
Méthode de caractérisation thermomeécaniUe ..........cceeeeeeecssercssecssarsssssssassssscssasons 31
IL4.1T Le DITHEM .....ooiiiiiiiiiieeteeceet ettt sttt 31
I1.4.2 Les cycles thermomécaniques IMPOSES ......cccuueerireeriieeniiieenieeerieeenieee e 32
Observation MiCroStruCturale.......occeieecsecseessensecssnssecssecssnseessecssessesssessssssssssssssees 35
II.5.1 Microscopie électronique a tranSmMISSION ........eeeevveeeiuveeriuieenireenieeenreeeeeeeenenes 35

I1.5.2 Analyse chimique quantitative par spectroscopie des rayons X en dispersion
NS 1 1S o (TSSO 35
II.5.3 Mesure de la taille de précipité .........ccoccueeriiiieriieeniiieeiee e 36

26



Chapitre II. Matériau étudié et méthodes expérimentales

I1.1 Introduction

Cette partie présente le matériau et les techniques expérimentales employées pour conduire
cette étude : méthodes de caractérisation des cinétiques de précipitation, de la composition de

la matrice, de la taille et de la morphologie des précipités et du comportement

thermomécanique.

I1.2 L’acier 80MnCr5

Cette étude est consacrée a I’acier 80MnCr5. Sa composition chimique nominale est précisée
dans le tableau 2.1. La figure 2.1 montre la composition chimique de la barre, dont ont été
tirées nos éprouvettes, analysée par microsonde. On peut noter que la composition de I’acier

est homogene et bien cohérente avec I’analyse chimique nominale.

Tableau 2.1 Composition chimique de I’acier 80MnCrS5 (% en masse)

Eléments C Cr Mn Fe
Teneur massique 0.80 1.25 1.25 Balance
10 - -110 |—C
91 - 105 cr
——Mn
8 - - 100 Fe
7 -A.\,\/—V,I\/\v»\/‘\/\—\/\ﬁ—s/vv'\/\mw 95

% mass (Cr, Mn, C)
(6]
%
% mass (Fe)

T T T T T T T T 60
0 5000 10000 15000 20000 25000 30000 35000 40000

Distance (um)
Figure 2.1 Composition chimique de la barre mesurée par microsonde [RENA(2]
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I1.3 Méthode de caractérisation dilatométrique

I1.3.1 Dilatometre a Cycle Rapide (DCR)

N

Le dilatometre a cycle rapide (DCR) est utilisé pour les essais dilatométriques et les
traitements de trempe de toutes les éprouvettes de notre étude. Le dilatometre a cycle rapide
est un appareil développé en interne au LSG2M (figure 2.2). Dans cette installation, le
chauffage est effectué par un four a lampes d’une puissance de 4kW, ce qui permet
d’atteindre des vitesses de chauffage de 1’ordre de 50°C/s. La régulation de température est
effectuée par action PID. Le refroidissement est obtenu par soufflage d’hélium, d’azote ou
d’air comprimé. Le DCR est piloté par un ordinateur qui effectue les cycles thermiques

programmés avec régulation du chauffage et du refroidissement.
Il nous permet :

» d’enregistrer simultanément la réponse dilatométrique et résistivimétrique de 1’alliage
étudié lors du traitement thermique.
= de travailler sous vide secondaire (de I’ordre de 10” mbar), pour limiter I’oxydation

de I’alliage (et ce surtout a haute température).

Figure 2.2 Dilatometre a Cycle Rapide (DCR) du LSG2M
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= (’utiliser divers gaz pour la trempe ou pour travailler en atmosphere contrdlée. Dans
notre cas, le refroidissement de trempe a été effectué a I’Hélium U sous une pression

de cinq bars jusqu’a la température ambiante.

I1.3.2 L’éprouvette dilatométrique et les cycles thermiques réalisés

La figure 2.3 (a) montre 1’éprouvette utilisée pour les essais dilatométriques. Il s’agit d’une
éprouvette tubulaire qui permet d’obtenir des vitesses de chauffage élevées, jusqu’a 50°C/s.
La figure 2.3 (b) montre le schéma de fonctionnement de la dilatométrie. La tige de silice
transmet les variations de longueur a un capteur magnétique LVDT a réponse linéaire. La
mesure et la régulation de la température sont effectuées a I’aide d’un thermocouple K soudé
par point a la surface de I’échantillon en son plan médian. Avant le revenu, toutes les
éprouvettes d’acier 80MnCr5 ont subi un cycle d’austénitisation a 880°C pendant 1 heure,

suivi d’une trempe a I’hélium U jusqu’a la température ambiante.

La figure 2.4 montre le cycle thermique du traitement d’austénitisation et de trempe. La figure
2.5 montre la réponse dilatométrique correspondante. On peut observer que la transformation
martensitique débute a 177°C. Une analyse par diffraction des rayons X a permis de quantifier

la teneur en austénite résiduelle. Elle est de 17-19%.

Pour 1’étude des évolutions microstructurales et des cinétiques de transformation au cours du
revenu, des traitements de revenu en conditions isothermes et chauffage continu ont été
réalisés [RENAO2]. Nous présenterons par la suite les essais opérés en conditions isothermes
avec une vitesse de chauffage de 50°C/s. Les chauffages continus ont été réalisés entre la
température ambiante et 600°C pour des vitesses de 10°C/min, 20°C/min, 1°C/s, 20°C/s et
50°C/s. Dans notre étude, les chauffages continus ont été portés sur un état initial obtenu
apres trempe a l’azote liquide avec un matériau composé de 95% de martensite et 5%

d’austénite résiduelle.
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Figure 2.3 Schéma de I’éprouvette dilatométrique utilisée pour I’essai
et installation de celle-ci pour son traitement sur DCR

1000 T T T |

2]

800

600

400

Temperature {*C)

200

0 | | | |
0 100 200 300 400 50C

Temps (s)

Figure 2.4 Cycle thermique du traitement d’austénitisation et de trempe
pour les éprouvettes DCR et DITHEM
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Figure 2.5 Courbe de déformation en fonction de la
température lors du cycle d’austénitisation et de trempe

I1.4 Méthode de caractérisation thermomécanique

I1.4.1 Le DITHEM

Cette partie présente les techniques expérimentales employées lors de 1’étude de
caractérisation du comportement thermomécanique. Tous les cycles thermomécaniques ont

été réalisés a I’aide d’une machine DITHEM (figure 2.6).

Le DITHEM est composé de trois parties : 1’ensemble chauffage, I’ensemble refroidissement
et la partie mécanique. Le DITHEM opere sous controle d’un ordinateur. Il exécute les
programmes avec leurs configurations de pilotage tout en collectant les données en cours
d’essai. Le DITHEM permet de créer un cycle thermomécanique quelconque par
juxtaposition de segments de consigne. Chaque segment dispose de deux modes : consigne

constante ou évolution linéaire.
Le chauffage de I’éprouvette se fait par induction avec un générateur HF. L’inducteur est

placé directement autour de 1’éprouvette. L’algorithme de régulation est de type PID avec un

pas de temps de régulation de 10 ms. Le refroidissement est effectué par soufflage de gaz
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Hélium U ou d’air sur I’éprouvette via des tiges de soufflage. L’éprouvette d’essai

thermomécanique est présentée a la figure 2.7.

Dans la partie mécanique, la charge est imposée par un vérin hydraulique sous une pression
d’huile de 200 bars. Le déplacement du vérin est mesuré par un capteur 10 cm. Le capteur de

force est placé en téte de la chaine mécanique et a une gamme de travail de 10 a 2000 daN.

Cette installation nous a permis d’étudier 1’évolution des propriétés mécaniques de la solution
solide sursaturée en fonction de la précipitation développée lors de paliers isothermes a la

température considérée et aussi apres retour a température ambiante.

I1.4.2 Les cycles thermomécaniques imposés

Deux types d’essais thermomécaniques ont été effectués : des essais de traction a température
ambiante apres revenu et des essais de traction a la température de revenu apres revenu. Avant
le traitement de revenu, toutes les éprouvettes sont trempées sur DCR apreés une
austénitisation a 880°C pendant une heure. Pour obtenir une microstructure martensitique plus

complete, certaines éprouvettes ont subi une trempe a 1’azote liquide avant le revenu.

» Traction a température ambiante apres revenu

Le cycle thermomécanique est schématisé sur la figure 2.8a. Il permet de caractériser le
comportement mécanique de 1'acier 80MnCr5 a température ambiante apres les traitements de
trempe et revenu. Le cycle thermique est composé d'un chauffage a 10°C/s jusqu'a la
température de revenu suivi d'un maintien isotherme et d'un refroidissement rapide jusqu'a la
température ambiante. L’essai mécanique se compose d’une précharge de 13 daN et d’une

traction 2 la vitesse de déformation de 10~ s™ jusqu’a une déformation de 1,5%.
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Figure 2.6 Simulateur thermomécanique DITHEM du LSG2M
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Figure 2.7 Schéma de I’éprouvette d’essai thermomécanique et de son
installation sur DITHEM

33



Chapitre II. Matériau étudié et méthodes expérimentales

A A
. s
5 |
z 600°C 8
N | o
= 1/ -
& 500°C : =
an -
400°C / / /,‘ :
Temps
(a) Traction a température ambiante apres revenu
e 1 t g
% 600°C LD
= ' =
i) /! 3
500°C Y
= / / oz
400°C /! |
< |
250°C /] |
/l \ 4 E
‘ N
Fin du revenu Temps

(b) Traction a haute température apres revenu
Figure 2.8 Schéma des cycles thermomécaniques

» Traction a température de revenu apres revenu

Ce cycle thermomécanique (figure 2.8 (b)) vise a caractériser le comportement mécanique de
I’acier 80MnCr5 pour différentes conditions de revenu (température, temps). Le cycle
thermique est le méme que précédemment. L’essai mécanique consiste en une précharge de
13 daN suivie d’une traction jusqu'a 1,5% de déformation. Il est réalisé a la température de
maintien isotherme. Les vitesses de déformation sont de 10 et 107 s\, Apres traction,

I'échantillon est refroidi rapidement jusqu'a la température ambiante.
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I1.5 Observation microstructurale

I1.5.1 Microscopie électronique a transmission

L’observation des évolutions de la microstructure par microscope électronique a transmission
a été effectuée sur un Philips CM200 opérant sous une tension d’accélération de 200 KV. La

préparation des lames minces se déroule de la maniere suivante :

=  Découpe des échantillons de départ dans le plan médian des éprouvettes traitées.
* Amincissement mécanique par polissage jusqu’a une épaisseur de 30 pm environ.
= Amincissement électrolytique sous double jet (appareil Struers) dans un bain composé

comme suit : 25% en volume d’acide nitrique + 75% en volume de méthanol.

L’amincissement est opéré a une température d’environ -40 °C. Une différence de potentiel de
15 V est appliquée entre 1’échantillon et les deux cathodes jusqu’a I’apparition d’un trou au

centre du lame. L’arrét intervient par contr6le automatique.

IL.5.2 Analyse chimique quantitative par spectroscopie des rayons X en dispersion

d'énergie

Etant donné la faible taille des précipités, nous avons décidé d’utiliser le microscope
électronique a transmission en mode ‘‘faisceau convergent’’ couplé au systtme EDS pour
suivre ’évolution de leur composition chimique. Des analyses quantitatives de la
composition des précipités et de la matrice ont été effectuées par spectroscopie aux rayons X
en dispersion d'énergie (EDS) sur le Philips CM200 équipé d’un systeme « EDAX ». La zone
analysée peut atteindre un diametre de 1’ordre de 10 nm environ. Les spectres EDS sont

enregistrés sur une durée d’acquisition de 1’ordre de 100 secondes.

Le traitement des données acquises consiste tout d’abord a identifier les raies du spectre a
I’aide du logiciel «kDX4 Material Thin » fourni avec le systeme. Pour ce faire, le logiciel
compare les énergies cinétiques (Kol, Ka2, etc.) des raies caractéristiques des éléments
obtenus expérimentalement avec celles d’une table de référence issue de 1’analyse

d’échantillons standard. La quantification repose ensuite sur I’intégration des raies obtenues.
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I1.5.3 Mesure de la taille de précipité

Les tailles des carbures sont mesurées manuellement directement sur les clichés de MET. 200
a 300 particules ont été mesurées pour chaque condition de revenu. En raison de leurs faibles
dimensions et de leurs morphologies, les tailles des précipités du carbure epsilon et de la
cémentite sont tres difficiles a caractériser. Pour les particules du carbure epsilon et de la
cémentite qui sont formées a une température inférieure a S00°C, on mesure la longueur et la
largeur des précipités, ceux-ci présentant une morphologie en rubans pour le carbure epsilon

et en batonnets pour la cémentite.

La taille moyenne est calculée par :

Xn,R,
Xn.

l

R=

ou n; le nombre des particules avec un rayon R;.
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III.1 Introduction

Dans le chapitre I, nous avons présenté 1’évolution microstructurale de la martensite lors du
revenu. Rappelons que dans les aciers au carbone faiblement alliés, on rencontre
principalement deux types de transformation : la précipitation des carbures epsilon et la
précipitation de la cémentite concomitante a la dissolution des carbures epsilon. Nous
présentons donc maintenant les différents éléments du modele décrivant la germination, la
croissance et la dissolution des deux familles de précipités, a savoir les carbures epsilon et la

cémentite.

II1.2 Théorie classique de la germination
II1.2.1 Aspect thermodynamique
II1.2.1.1 Germination homogene

D’apres la théorie classique de la germination, les embryons formés par des fluctuations
thermiquement activées ont la méme structure, la méme composition et les mémes propriétés
que la phase finale produite a 1’échelle macroscopique. Lors de 1’apparition d’une nouvelle
phase, deux énergies tendent a s’opposer a sa formation : 1’énergie d’interface et 1’énergie
élastique provenant de la déformation accompagnant le changement de structure. Ces deux
contributions forment une barriere a la germination. En supposant que les précipités sont
sphériques et que 1’énergie d'interface précipité/matrice est indépendante de 1’orientation
cristallographique, c’est-a-dire isotrope, 1’énergie de Gibbs de formation d’un embryon de

rayon R s’écrit:

AngnR3(AGV +AG,)+47R G (3.1)
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ou AG, est la variation (négative dans un cas favorable) d’énergie de Gibbs chimique par
unité de volume de précipité (ce qui constitue la force motrice de la germination), AG. est la
variation d’énergie élastique par unité de volume de précipité, et ¢ I’énergie de I’interface

précipité/matrice. Nous avons :

AG,
AG, == 3.2)

m

ou AGy, est la force motrice molaire d’origine chimique (que nous définirons par la suite) et

Vi le volume molaire du précipité.

La figure 3.1 montre I’évolution de AG avec la taille de I’embryon. Il existe un rayon critique
R" qui correspond au maximum de AG, noté AG". Ce terme représente la barriere énergétique
a franchir pour la formation d’un germe. On obtient son expression par différentiation de
I’équation (3.1) par rapport au rayon R :

3
AG' = 16m0 (3.3)

3(AG, +AG, )

Le rayon critique s’écrit alors :

. -20
-0 3.4
(AG, +AG,) G

AG‘

Interfacial energy term oc (r‘;)2

Strain energy term oc (,-")3

Activation

energy G’ = ;_, -
\ radius, rl

Total energy

Chemical energy term oc (rhe

Figure 3.1 Variation de la différence d’énergie de Gibbs entre la phase fille et la phase mére en
fonction de la taille du germe [CHRI75]
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Les germes qui sont plus grands que R croissent, et dans le cas contraire, ils se dissolvent.

II1.2.1.2 Germination hétérogene

Dans le cas de la germination hétérogene, les germes se forment sur les défauts de la matrice :
joints des grains, dislocations, etc. L’énergie libérée par le défaut sur lequel la germination a
lieu, facilite cette derniere. L’énergie critique de germination est alors modifiée par rapport a

celle de la germination homogene AG* et devient :
AG*he[ = E_,AG1< (3.5)

ou & est un facteur de correction : &=1 pour la germination homogene et 0<é<1 pour la

germination hétérogene.

w* (MAX. ENERGY)

GRAIN [INTERIOR : 1.913 x 10-% ERGS
O 2 GRAIN JUNCTION . 0.220 x I0-® ERGS
O 3 GRAIN JUNGTION & 0.0436x10-® ERGS
® 4 GRAIN JUNGTION : 0.0096x10-% ERGS

W (lo-8 ERGS)

Om/p

matrice

A

matrice
Om/m

ENERGY OF NUCLEUS FORMATION,

Q 100 200 300 40Q
E r (a7

(a) (b) RADIUS QF CURVATURE OF BOUNDING SURFAGES
OF FERRITE NUCLEUS .

Figure 3.2 Germination hétérogene sur les joints des grains [CLEMS55] : (a) Germe critique a un

joint de grain ; (b) Energie critique en fonction de la forme du germe

Pour la germination hétérogéne aux joints de grains, & est la fonction de mouillage f(0) qui
dépend des énergies interfaciales en jeu par la loi de Young-Laplace (figure 3.2 (a)) [CLESS5].
Outre le long d’un joint de grain, la germination peut avoir lieu aux joints triples ou
quadruples. Les énergies critiques correspondant a ces différents cas sont comparées sur la

figure 3.2 (b). Si la taille des germes critiques est relativement indépendante du type de
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configuration, la barriere de germination est en revanche de plus en plus basse a mesure que la

multiplicité du joint augmente.

Pour la germination sur les dislocations, le principal effet est la diminution de 1’énergie
élastique des dislocations. La figure 3.3 montre 1I’évolution de 1’énergie critique pour la
germination sur les dislocations en fonction du parametre o, croissant avec I’énergie élastique

d’une dislocation de la maniere suivante :

o= ﬁ (3.6)
o
. ub’® . ) . ub’ ) . . , .
ou A=———— pour une dislocation coin et A = pour une dislocation vis, f 1’opposé
4drn(l-v) 4

de I’énergie de Gibbs de la phase fille et 6 1’énergie d’interface.

Dans la plupart des cas, o est compris entre 0,4 et 0,7. Dans notre cas, les précipités de
cémentite germent de maniere hétérogene sur les dislocations, aux joints de grains, ou encore
aux interfaces des lattes de martensite lors du revenu de la martensite [CAHNS83]. 11 est donc
tres difficile d’estimer la contribution respective de ces différents sites a la germination. Ainsi,
nous avons pris en compte ces effets de maniére globale par le facteur & qui sera un

parametre ajustable par rapport a la cinétique de transformation calculée.

EEER
09 ~
o8\ A N
B \\ ¥
10'5

SIS N
0-3 \
02
01

N

I~

01 02 0304 050607 0809 10
(04

Figure 3.3 Rapport des énergies critiques pour la germinatio_h_sur les dislocations et la
germination homogene en fonction du parametre oo [CAHN57]
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II1.2.1.3 Force motrice de germination

i.  Contribution chimique

La force motrice de germination est calculée a parti des énergies de Gibbs des phases, comme
I’illustre la figure 3.4, dans le cas d’un alliage binaire. La composition initiale de la matrice
sursaturée est Xy et les compositions d’équilibre Xeqm et XeqP, pour respectivement la matrice

et le précipité, sont données par la regle de la tangente commune.

v

X" Xo X'eq
Figure 3.4 Energie de Gibbs molaire en fonction de la composition dans le cas d’un alliage
binaire : énergies de Gibbs de germination AG,, et de transformation AG,

La force motrice de germination AGy, est I’énergie stockée par le systeme pour la formation
d’un germe ayant la composition d’équilibre XeqP. Elle est différente de AG;, la force motrice
totale pour la transformation. En supposant que le précipité est steechiométrique et que la

matrice est une solution idéale, la force motrice de germination s’écrit [AARO70] :

o (X, oo [1-Xx,"
AG, =RT| X, In +(1-X,,")In| — 2 (3.7)
X, 1- X,
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ii.  Contribution élastique

Nous avons mentionné précédemment que les carbures € précipitent dans la matrice
martensitique de maniere cohérente. Il est donc associé au processus une énergie de

déformation élastique non négligeable que nous avons cherché a estimer.

Le probleme est relativement complexe car, comme nous le verrons par la suite, les
désaccords paramétriques (misfit) entre les deux phases sont fortement anisotropes et de
surcroit, les propriétés élastiques des deux phases ne sont ni homogenes ni isotropes. Ce
probléme n’a pas de solution analytique et des calculs micromécaniques par éléments finis ont
été entrepris [COGNO3] pour calculer les champs de contraintes dans la matrice et le précipité,
et ainsi obtenir 1’énergie élastique. Au préalable, nous avons déterminé les misfits de la

maniére suivante.

Le carbure € a une structure hexagonale compacte, dont les parametres de maille, selon la

littérature [JACKS55] sont :

=273 A
ze=433 A (3.8)

La martensite a une structure quadratique dont les parametres de maille varient avec la

concentration en carbone selon les relations suivantes [LIU91] :

ay = 2,8664-0,0027Xc A
ca = 2,8664+0,0243X,. A (3.9)

ou Xc est le nombre d’atomes de carbone pour cent atomes de fer.

Les relations d’orientation cristallographique entre ces deux phases sont les suivantes :

(0001)e//(011) o, (101 1)¢//(101) ¢,

Nous avons déterminé les misfits &;, 8, et 83 en accolant le plan (0001); au plan (011),

conformément aux relations d’orientations (figure 3.5).
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revenu

Ca

(011), (0001),

Figure 3.5 Arrangement des atomes de fer dans les plans (011), et (0001),

IIs s’expriment comme suit :

8 — € o
1 a,
5 :\/gag— a,’ +c,’
2 [ 2
a +C

2ac
63: Zg

a +C ﬂa +C

Pour un acier a 0,8 wt% en carbone, nous pouvons donc ainsi déterminer les misfits :

5, =—0,044
5,=0,15
5, =0,054

(3.10)

Pour calculer 1’énergie élastique a 1’aide du code de calcul SYSWELD, nous avons considéré

une morphologie ellipsoidale pour les carbures epsilon avec un rapport d’élancement de 3,

estimé a partir des observations microstructurales.

Nous avons aussi fait I’hypothese que le repere de I’ellipsoide est confondu avec celui dans

lequel ont été calculés les misfits (figure 3.6), le petit axe de I’ellipsoide étant orienté dans la

direction du misfit de plus grande amplitude &, (cette condition revenant 2 minimiser 1’énergie

de déformation élastique). Concernant 1’anisotropie des constantes élastiques, les modules de
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rigidité correspondant a une structure cubique (fer pur) et a une structure hexagonale (carbure

€) ont été utilisés pour la martensite et le carbure € respectivement.

Ca

Y™ ¥s

b S

Figure 3.6 Repere associé a la morphologie du précipité.

A partir des champs de contrainte calculés dans le précipité et dans la matrice, nous avons

ainsi déterminé que I’énergie élastique par unité de volume de précipité s’éleve a 790 MJ/m”>.

Nous avons comparé cette valeur a celle obtenue a 1’aide du modele d’Eshellby dans sa
version la plus élémentaire (précipité sphérique, misfit isotrope, élasticité homogene et

isotrope) :

2
AG, = 2u5* 1 FY _ BB (3.11)
1-v 1-v
. < 0,40, +9, .
En choisissant £ =200 000 MPa, v=0,3 etd = f = 0,053, on trouve une valeur tres

proche AG. = 802 MJ/m>,

Ainsi, quelle que soit la facon de calculer 1’énergie élastique, nous obtenons des niveaux de
contrainte internes tres élevés, voire irréalistes, et par conséquent une énergie €lastique tres

élevée, supérieure a la force motrice chimique de germination pour le carbure epsilon.
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La raison principale en est qu’il peut y avoir d’autres modes d’accommodation du misfit que
la déformation élastique [GERH74]. En particulier, Taylor et al [TAYL89] ont montré que le
carbure epsilon possede une fine structure interne qui permettrait un mode d’accommodation
a plan invariant minimisant 1’énergie é€lastique. Brown [BROW75] a quant a lui étudié la
relaxation des contraintes lors de la précipitation des carbures € et proposé une zone plastique
autour de chacun des précipités diminuant manifestement la déformation élastique due au
misfit. II explique également la diminution d’énergie €lastique par accommodation sur les

plans basaux des carbures.

En fait, nous avons vu dans le premier chapitre que les carbures epsilon germent de
préférence dans des zones riches en carbone formées par une décomposition spinodale. La
composition de ces zones est approximativement FegC, FecC ou FesC. Dans ces zones, la
structure quadratique centrée provient de la déformation de la structure cubique centrée par

I’occupation de certains sites octogonaux par les atomes de carbone.

En supposant que le carbure epsilon germe sur FesC, nous avons recalculé les misfits a partir

des nouveaux parametres de maille aq, et ¢, obtenus avec I’équation 3.16 :

5, =—0,029
5, =0,098
5, =0,012

Ainsi, la nouvelle énergie élastique estimée avec le modele d’Eshellby (avec un misfit moyen

de &= 0,025) vaut AG. = 193 MJ/m3, inférieure cette fois a la force motrice chimique de

germination. Nous avons utilisé cette valeur dans nos calculs.

iii. Energie d’interface précipité/matrice

Les interfaces entre deux phases solides sont généralement classées en trois catégories :
cohérentes, semi-cohérentes, et incohérentes. La valeur d’énergie d’interface varie entre 30 et
200 mJ/m” pour les interfaces cohérentes et peut atteindre de 500 2 1000 mJ/m” pour les
interfaces incohérentes. On parle d’interface cohérente lorsqu’il y a continuité de tous les

plans cristallins d’une phase a 1’autre. Le désaccord paramétrique entre les deux réseaux
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cristallins est a 1’origine des contraintes qui élevent 1’énergie totale du systeme. Quand le
misfit est suffisamment important, des dislocations peuvent apparaitre a l’interface pour
relaxer 1’énergie élastique : I'interface est alors semi-cohérente. Lorsque le misfit est tres

grand, I’interface peut devenir completement incohérente.

De fait, I’estimation de la valeur d’énergie d’interface est la difficulté principale dans
I’application de la théorie classique de la germination, notamment parce qu’a I’état solide,
I’énergie d’interface dépend de la taille du précipité et, qui plus est, de 1’orientation de
I’interface. Ces informations ne sont généralement pas accessibles. Nous avons donc utilisé

une valeur constante dans nos calculs.

Pour les carbures ¢, nous avons choisi une valeur de 50 mJ/m2, en accord avec la nature
cohérente de [Iinterface; pour la cémentite, la valeur d’énergie d’interface varie
beaucoup suivant les auteurs : 740 mJ/m? [CAHNS3], 1000 mJ/m> [DONGO3], 2000 a 2500

mJ/m> [CHIOO03]. Nous avons choisi la valeur de 740 mJ/m> pour nos calculs.

I11.2.2 Aspect cinétique

D’apres la théorie classique de la germination [RUSS70], le flux de germination se formule

sous la forme :

dN % AG*eﬂ T
J=—=(N__,—-N)Zp exp| — exp| —— 3.12
” (N, —N)Zp p( T j p[ J (3.12)

ol Z le facteur de Zeldovich, S le nombre d’atomes ajoutés par seconde au germe, N, la
densité de sites de germination totale, N la densité de sites déja occupés par des germes, AG*eﬁ‘
I’énergie critique de germination, k la constante de Boltzmann, 7 la température, et T le temps

d’incubation.

Z et ,[)’k s’expriment comme [ROBS04] :

V.AG,’

Z=—uv
87\ o kT

(3.13)
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. _lérna’DX,

(3.14)
AG,’a*

p
ou D est le coefficient de diffusion de soluté dans la matrice, a la distance de saut atomique,
que I'on prend généralement égale au parametre de maille de la matrice, X, la composition

nominale de la matrice, et V, le volume atomique des atomes dans la matrice.

Le temps d’incubation s’exprime comme [ROBEO4]:

8kToa*

T=—7
V. ’AG,’ DX,

(3.15)

Parce que le temps d’incubation pour les carbures dans le cas du revenu de la martensite est

de I’ordre de 107 s & température ambiante, ce terme est négligé lors du calcul.

I11.2.3 Estimation des parametres de germination des carbures € et de la cémentite lors

du revenu

D’apres la littérature, les carbures epsilon se forment dans les zones riches en carbone de la
matrice martensitique [TAYL89]. Comme ces zones sont tres petites et distribuées
uniformément dans la martensite, nous avons supposé que les particules du carbure epsilon
germent de maniere homogene. Pour une germination homogene, le nombre de sites de
germination est assimilé au nombre d’atomes par unité de volume. Sachant qu’une mole
représente NA=6,02><1023 atomes et que le volume molaire du carbure € est de V£=1,75><10'5

m>.mol ™! [AUBR9S], le nombre total de sites de germination vaut [DESC99] :

. N, 602x10%

o == =3,5x10%m™ (3.16)
,IIOX

En revanche, dans le cas de la cémentite, la germination est certainement hétérogene
[TMAI73, DAIG82] : le nombre de sites de germination dépend des défauts rencontrés dans
la matrice (dislocation, joint de grains, joint de lattes, etc.). D’apres la littérature [HOUS9,

HOFF97], la densité de dislocations dans la martensite est d’environ 10" m™. Le parametre
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de maille du fer étant de a=0.28><10'9m, le nombre total de sites pour la germination de la

cémentite peut étre estimé a [DESC99] :

16
N, = __ 10"
a 0,28x107°

o

=3,57x10"m™ (3.17)

Cette densité de sites évolue avec la densité de dislocations en fonction de la température et

du temps (5.21).

I11.3 Croissance/dissolution des précipités dans I’alliage binaire
II1.3.1 Croissance/dissolution d’un précipité sphérique

Dans le cas de la croissance/dissolution d’une phase dans un systeme binaire, il faut
considérer non seulement le transfert des atomes a travers l’interface, mais aussi la
redistribution des deux especes d’atome puisque la phase minoritaire a une composition
différente de celle de la matrice. Quand la vitesse de traversée de 1’interface par les atomes est
beaucoup plus rapide que celle a laquelle ils y arrivent ou la quittent, la croissance/dissolution
des précipités est controlée par la diffusion. Dans ce cas, les concentrations de soluté a

I’interface sont maintenues a leurs valeurs d’équilibre.

Parce que les précipités sont généralement plus petits que la longueur caractéristique de
diffusion, la concentration est souvent homogene dans les précipités et la précipitation est
contrdlée par la diffusion chimique dans la matrice. La figure 3.7 illustre le profil typique de
concentration en carbone lors de la croissance d’un carbure € ou d’un précipité de la
cémentite : X est la concentration dans le précipité, X la concentration a I’interface du coté

matrice correspondant a celle d’équilibre, et X * la concentration moyenne dans la matrice

sursaturée.

Dans le cas de la dissolution, le profil dans la matrice est inversé, le gradient de carbone a

I’interface est négatif.

D’apres la 1 loi de Fick, le flux de diffusion a I’interface est proportionnel au gradient de
concentration :
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J= —D(a—XJ (3.18)
or ), s

ou D est le coefficient de diffusion du carbone dans la matrice a la concentration X°.
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Figure 3.7 Profil schématique de composition en carbone autour d’un carbure qui croit

La conservation de chacune des especes chimiques, notamment le carbone, a I’interface

mobile conduit a I’égalité suivante entre le flux J et la vitesse d’interface dR/dr :

J=(X6—Xp)d—R (3.19)
dt

Soit en combinant (3.18) et (3.19) :

dR oX
X -x9—=D| — 3.20
( )< [arl_k (3.20)

Pour calculer la cinétique d’évolution des précipités, il faut donc connaitre ou estimer les

gradients de concentration et les concentrations aux interfaces.

I11.3.2 Estimation des gradients de concentration aux interfaces

La facon la plus simple et immédiate d’estimer le gradient de concentration a I’interface d’un
précipité en cours d’évolution consiste a supposer un profil linéaire comme représenté sur la
figure 3.8. Cette solution, proposée par Zener des 1949 [ZENE49] conduit a une cinétique de

croissance parabolique en temps.
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Une approximation meilleure, et la plus couramment utilisée dans les modeles de
précipitation, repose sur la résolution de 1’équation de Laplace AC = 0 dans la matrice. Cela
suppose que le terme transitoire dC/dr reste négligeable, c’est-a-dire que la mobilité de

I’interface n’a que peu d’influence sur le champ de diffusion du carbone. Cela suppose

également que la diffusivité chimique du carbone est indépendante de la concentration.

A
Précipité
XP
=
8
=
$—( M
£ X
s e _
Q .
£ Matrice
O X° |77

r
Figure 3.8 Approximation de Zener pour le profil de composition autour

d’un précipité en cours de croissance
Si I’on considere que le probleme est a symétrie sphérique, et que la matrice environnant un

précipité est une coquille sphérique de rayon intérieur égal au rayon du précipité et de rayon

extérieur R,, on obtient :

X  X,-X° 1

_——— . 3.21

or  (1/R-1/R,) r’ (3:21)
Soit a I’interface :

X, _ X,-X° A (3.22)

or'"™ 1/R-1/R, r* '

ou X; est la concentration sur le rayon extérieur R,.

Pour les faibles fractions de précipités, R << R, et :

oX X" -xc
().
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sachant que X, =X M 1a concentration moyenne en carbone dans la matrice. Dans ce cas, la

vitesse de croissance/dissolution d’un précipité est proportionnelle a la sursaturation

adimensionnelle s de la matrice et inversement proportionnelle au rayon R du précipité :

dR _D _X"-X°

P 5= 3.24
dt R Xr-x¢ (3-24)

Comme dans le modele de Zener, la croissance/dissolution suit une cinétique parabolique en

temps.

111.3.2.1 Effet Gibbs-Thomson

La courbure de I'interface des précipit€és joue un rdle important sur les compositions
d’équilibre. L’augmentation de 1’énergie de Gibbs due a cette courbure K est donnée par

[CHRI75] :
G, -G y=06-K-V," (3.25)

ol G;' est Iénergie de Gibbs d’un précipité sphérique, G.." celle d’un précipité plan, et V' le
volume molaire de la phase fille. La figure 3.9 montre schématiquement cette différence
d’énergie de Gibbs. On peut remarquer que la concentration d’équilibre du soluté dans la

matrice augmente quand le rayon du précipité diminue.

Dans le cas d’un précipité sphérique de rayon R, la courbure est triviale :

2
K=— 3.26
R (3.26)

D’apres Christian [CHRI75], (3.25) se réduit a :

P I_XM
x"-x"

oo oo

u'l —u M =cKV (3.27)
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ol X..", X,V sont les concentrations du soluté a I’interface dans le précipité et la matrice

M

respectivement, lorsque I’interface est plane, u,” et u.” sont les potentiels chimiques du

soluté dans la matrice lorsque I’interface est respectivement courbée et plane.

Energie libre

XM xM X"

Figure 3.9 Influence du rayon de précipité sur I’équilibre entre le précipité et sa matrice

On peut exprimer les potentiels chimiques en fonction des concentrations, en supposant que

les coefficients d’activité sont constants :

M om x,"
M, —p, =RTIn P (3.28)

=)

ou XrM est la concentration du soluté a I’interface dans la matrice pour une interface courbée.

En combinant (3.27) et (3.28), on obtient :

X" 26vP[ 1-x_"
lnXM =R TR| % Ty (3.29)
) g oo oo

La concentration a I’interface dans la matrice s’exprime donc pour un précipité de rayon R

par :

xM"=x" exp[%} Q=2V" — = (3.30)
X
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Nous avons comparé sur la figure 3.10 I’effet Gibbs-Thomson sur les carbures epsilon et la
cémentite a différentes températures, avec les énergies d’interface discutées précédemment.
On peut voir que pour les carbures ¢, I’effet Gibbs-Thomson est déja négligeable lorsque les

rayons sont supérieurs a 2 nm. En revanche, pour la cémentite, il est encore significatif pour

des rayons de I’ordre de 10 nm.
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Figure 3.10 Effet Gibbs-Thomson en fonction du rayon des précipités pour trois températures

I11.3.2.2 Influence de I’énergie élastique sur les concentrations interfaciales

Dans le cas d’un précipité cohérent, I’énergie élastique due aux contraintes de cohérence

affecte également les compositions d’équilibre des phases.

Le probleme de 1’équilibre des solides sous contraintes a été traité par différents auteurs

[CAHNS4, JOHNO90, WILLI87]. Mais dans le cas général, ce probleme est complexe, car il

fait intervenir de manicre critique la morphologie et la distribution des précipités, les

interactions élastiques étant a longue portée.

Néanmoins, en supposant que les constantes élastiques sont homogenes, Williams [WILL87]
a montré que le probleme ne faisait plus intervenir que la fraction volumique f des précipités.

En suivant Larché et Cahn [LARC78], on peut écrire la différence d’énergie de Gibbs entre

précipités cohérent et incohérent de la maniere suivante :
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dAG
Gcohé : - Gincohé : = : (3 3 1)
df
ou f est la fraction volumique de précipités.
A GcohP

| <

@)

(]

<

[P

B

é GincohP

dAG,
df

P
XincohM XcohM X
Figure 3.11 Variation d’énergie de Gibbs due a I’énergie élastique, pour une fraction de

précipités donnée, donc une composition nominale fixée

La figure 3.11 expose schématiquement I’influence de 1’énergie élastique sur 1’équilibre entre
les précipités et la matrice. Sur cette figure, AG. est 1’énergie élastique due a la cohérence
entre les précipités et la matrice, XincohM, XcohM la concentration du soluté dans la matrice en
équilibre avec un précipité incohérent et cohérent respectivement, X' la concentration du

soluté dans le précipité.

En suivant la méme démarche que pour I’effet Gibbs-Thomson, on obtient :

Xco M dAGe l—X [ncohM
Rngn[ hsz( i )X O (3.32)

incoh incoh incoh

Sur la base de la théorie d’Eshelby, Cahn et Larché [CAHNS84] ont proposé une expression

simple de 1’énergie élastique par mole de précipité, fonction de la fraction volumique de
v, ES’
précipités f:  AG, = f(l—f)”i—.
-V
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On en déduit, par dérivation, le terme de droite de 1’égalité (3.30) :

dAG V Ed*
“=0-2f)—"
df I-v

(3.33)

ou, rappelons le, E est le module de Young et o le misfit moyen entre le réseau du précipité et

celui de la matrice. Finalement :

o)
A-2/)V,B8*  1-X,.,." J (3.34)
M

M
X coh =X incoh

incoh

RT(1-v) X,."-X

incoh

incoh

avec Q= exp{

Une estimation de la variation de composition engendrée dans le cas de la précipitation du
carbure € a 100°C et 200°C en fonction du misfit est présentée sur la figure 3.12 pour une

fraction volumique de 9%.

10°

10° —e—200°C 7

8- 100°0 /
10* |
G 1000 -
100 -
10 |-

1 T - | ‘ ‘
0 0,02 0,04 - " 0‘1

misfit

Figure 3.12 Effet de I’énergie élastique en fonction du misfit sur la composition d'équilibre d’un

carbure epsilon, pour une fraction volumique de 9%, et pour deux températures

Quand on considere un précipité sphérique cohérent, et c’est le cas des carbures epsilon, il
convient de prendre en compte a la fois 1’effet Gibbs-Thomson et celui de 1’énergie élastique.
Si I’on choisit comme état de base des phases non contraintes séparées par des interfaces

planes, on peut écrire :
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X, 2" P ES? -x"
In| b | = 20V +(1-2f) SV, 1PX°° - (3.35)
X R,TR (1-WR,T |\ X" -Xx_

co—incoh

N M . 2 . , J Lo e,
ou X;con est la concentration du soluté dans la matrice en équilibre avec un précipité

pon 2 M . 4 . , ey
sphérique cohérent, et X..incon 1a concentration du soluté dans la matrice en équilibre avec

un précipité plan et incohérent. Lorsque X _"' << 1, on obtient

2 ES’
Xr—cohM = Xw—incohM exp 1?—‘/’” eXp (1 - Zf)& (336)
X_"R TR (-V)R,T

Ceci est l'expression que nous avons utilisée dans notre travail.

I11.3.2.3 Coalescence des précipités

Lorsqu’on est proche de 1’équilibre thermodynamique, les forces motrices de germination et
de croissance tendent vers zéro, alors que la fraction volumique de précipités tend vers sa
valeur d’équilibre. On observe toutefois que la microstructure évolue, suite au phénomene de
coalescence. Durant ce processus, le nombre de précipités décroit tandis que leur taille
moyenne augmente. La force motrice de ce processus est la tendance du systeme a réduire son
énergie libre en diminuant la surface totale des interfaces. En effet, lorsque la distribution en
taille des précipités est polydispersée, ce qui est toujours le cas, il existe une distribution de
concentrations interfaciales due a 1’effet Gibbs-Thomson, qui s’étend de part et d’autre de la
concentration moyenne de la matrice. Ainsi, des ‘‘micro-gradients’’ de concentration se
mettent en place, comme le montre la figure 3.13, entre les plus gros précipités et les plus
petits. Les gradients aux interfaces des plus gros précipités sont positifs dans les reperes liés
aux précipités : ils sont donc en situation de croissance. Au contraire, les gradients aux

interfaces des petits précipités sont négatifs : ils sont en situation de dissolution.

Ce processus peut étre décrit simplement par les équations précédentes dans la mesure ot I’on

gere une population de précipités aux tailles différentes.
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Figure 3.13 Profil de concentration entre deux précipités de tailles différentes pendant la
coalescence

1114 Croissance/dissolution des précipités dans ’alliage multiconstitué

Nous avons vu au paragraphe précédent que pour décrire la cinétique de croissance/
dissolution des précipités, nous avons supposé que l’interface restait en équilibre local,
hypothese raisonnable dans la plupart des cas. Pour un systeme binaire, les concentrations
d’équilibre a I’interface sont données par le diagramme de phases, et ne sont donc pas des
variables du probleme de croissance. Mais dans un acier de nuance industrielle, il y a

généralement de nombreux éléments d’alliages.

La donnée du diagramme de phases et de la température ne suffit pas a déterminer la conode
opérative et les concentrations interfaciales. Dans ce cas, ces concentrations sont des variables
du probleme de croissance/dissolution. Ecrivons les équations de conservation a I’interface

pour un alliage Fe-S-C ou S est un troisieme élément (généralement substitutionel) :

it dr 0X
XP_th_:D C
o xengen5e)

(3.37)

it dr oX
XP_th_:D Ky

ou X;™ est la concentration a I’interface de 1’élément i dans la matrice, les gradients de

concentration étant eux-mémes fonction des concentrations d’interface.
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Lorsque les coefficients de diffusion sont différents, ce qui est généralement le cas lorsqu’on
a a la fois des éléments interstitiels (C, N, etc.) et des éléments substitutionels (Cr, Mn, etc.),
les deux équations précédentes ne peuvent pas €tre satisfaites simultanément, si 1’on utilise la
composition d’équilibre donnée par la conode passant par la composition nominale de

I’alliage.

Pour résoudre ce probleme, Coates [COAT73] a établi une méthode qui permet de déterminer

I’équilibre local en cours de croissance dans un alliage multiconstitué.

La figure 3.14 illustre cette méthode : la conode opérative, différente de celle qui passe par la
composition moyenne de 1’alliage, permet de minimiser le gradient de carbone et de
maximiser celui de 1I’élément de substitution pour compenser son faible coefficient de

diffusion.

.. Précipité
, Carbure allié P

Conode

finale yde

M opérative
X - A0 perauve | _____

v
v

v

Précipité

Matrice

Z

v
Figure 3.14 Choix de la conode opérative au cours de la croissance d’un carbure allié controlée
par la diffusion rapide du carbone et celle lente de I’élément substitutionel S
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Dans le cas d’un acier contenant plus de trois éléments, la représentation graphique de la
méthode de Coates est malaisée, voire impossible. Néanmoins, elle revient a résoudre le
systeme d’équations suivant, en ayant supposé que les gradients a I’interface sont inversement

proportionnels au rayon :

d_R _& X[M _Xiim
dt R

x, -xM™ (3.38)

(X" = K1)

ou i correspond aux éléments d’alliage et K(T) est le produit de solubilité du carbure supposé
stoechiométrique, corrigé de ’effet Gibbs-Thomson et de I'influence de 1’énergie élastique.
On obtient ainsi la vitesse d’évolution du rayon et les contributions a I’interface du c6té de la

matrice.

IIL.S  Evolution d’une population de précipités

Pour gérer une population de précipités aux caractéristiques différentes, la taille notamment,
nous avons choisi de suivre une méthode par classe qui nécessite de résoudre les équations de

conservation du soluté et des particules.

II1.5.1 Bilan de soluté

La conservation de chacun des éléments d’alliage permet de calculer I’évolution de la

composition moyenne de la matrice. En effet, au cours du revenu, les solutés se répartissent
. ;e e, ;. . L s s P (3N

entre la matrice et les précipités. On peut donc écrire la fraction de précipités f* de la manicre

suivante :

x'-x"

P _
/ CxToxM

(3.39)

ou X,~0 est la concentration nominale de 1I’élément i, XiP celle des précipités, et X,~M la

concentration moyenne de la matrice.
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ou encore :
xM=2i 2 J (3.40)

Cette relation peut étre étendue a un systeme comprenant plusieurs types de précipités. Dans
le cas de la précipitation des carbures € et de la cémentite nous avons :
0 £ pg cem p cem
w_ X c X c fr-X c S

XM= ‘ (3.41)
l_f& _fcem

oll f 5 f°™ sont les fractions de carbures epsilon et de cémentite respectivement, X¢° la
composition nominale en carbone, Xc° et Xc™" les concentrations en carbone des carbures

epsilon et de la cémentite respectivement.

I11.5.2 Bilan de précipités

En considérant la densité de précipités comme une fonction continue du rayon, le bilan de
précipités, c’est-a-dire I’évolution de la distribution, s’exprime de la maniere

suivante [MYHROO] :

a( N de
ON dt
ot OR

(3.42)

ou N est la densité des précipités et J le taux de germination.

On peut intégrer numériquement 1I’équation 3.42 par la méthode des différences finies. Le
schéma de discrétisation en taille de la dérivée premiere est un schéma du premier ordre dit

"upwind". Le schéma de discrétisation temporelle est un schéma de type Euler implicite.
La valeur typique des classes de taille employée pour discrétiser les distributions est de 1 nm.

La valeur typique de pas de temps utilisée dans nos simulations est de I’ordre de 10~ s. Nous

avons choisi ces valeurs par une étude de sensibilité des résultats obtenus a celles-ci.
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A partir de la connaissance de la distribution totale des précipités, il est tres facile de déduire
les grandeurs moyennes nécessaires au bilan global de soluté, a savoir le rayon moyen et la

fraction volumique de précipités.

Le rayon moyen des précipités est simplement :

_SNR,
SN,

R, =~ [ R ar (3.43)
N3 dR

ou i est le nombre de classes de la distribution de précipités, N;le nombre de précipités dans la

classe i, et R; le rayon des précipités de la classe i.

La fraction volumique de précipité est quant a elle calculée par :

fv=] gnR3NdR = zganNi (3.44)

0

II1.6 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons développé un modele pour décrire la précipitation des carbures
pour I’alliage Fe-C binaire et pour 1’alliage multiconstitué lors du revenu. Nous avons décrit
la germination, la croissance et la dissolution des deux familles des carbures au cours de la

décomposition de la martensite.

Pour la germination, nous avons utilisé la théorie classique. La thermodynamique et la
cinétique de germination sont calculées en prenant en compte 1’effet de I’énergie €lastique et
de I’énergie d'interface. Les parametres de germination sont estimés pour les deux familles de

carbures : epsilon et cémentite.

Nous avons décrit la croissance et la dissolution des précipités d’une part dans le systeme
binaire et d’autre part dans le systtme multiconstitué. Dans le cas du systeme multiconstitué,
une hypothese d’équilibre local est posée pour déterminer la concentration a l’interface
précipité/matrice. De plus, I’effet Gibbs-Thomson et I’influence de 1’énergie élastique sont

tous deux pris en compte dans le calcul.
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Nous avons établi les équations de conservation des solutés et des particules dans 1’alliage
avec plusieurs carbures coexistants. Par ces équations, nous pouvons obtenir les évolutions

des populations des carbures.
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Chapitre IV. Application du modeéle d’évolution microstructurales au cours du revenu

IV.1 Introduction

Dans ce chapitre nous appliquons notre modele d’évolution des microstructures au cours du
revenu d’abord a un alliage binaire Fe-C, puis a un alliage multiconstitué, 1’acier 80MnCrS5.

Cet acier a été choisi car il a déja été I’objet de travaux antérieurs au laboratoire [MILL99].

Les équations et hypotheses du modele ont été développées dans le chapitre précédent. Ici, nous
présentons en plus la description des équations thermodynamiques dans chaque cas

d’application et les données d’entrée du modele. Nous détaillerons ensuite nos résultats.

Dans le cas de I'alliage Fe-C, nous comparerons nos résultats a des résultats expérimentaux
issus de la littérature et nous menerons une analyse de sensibilité de nos résultats aux données
d’entrée du modele. Pour I’alliage 80MnCr5, les résultats calculés seront confrontés a nos

résultats expérimentaux que nous décrirons au préalable.

IV.2 Alliage Fe-C

IV.2.1 Description de I’équilibre thermodynamique et données d’entrée

Pour calculer la force motrice de germination et la croissance, nous avons besoin de connaitre
les compositions d’équilibre de la matrice avec le carbure epsilon (Fe, 4C) d’une part et avec la

cémentite (Fe;C) d’autre part.

i Composition de la ferrite en équilibre avec le carbure epsilon
Méme si le carbure epsilon a été largement étudié dans la littérature, ses propriétés
thermodynamiques ne sont pas treés connues et les données de la littérature varient d’un auteur a

I’autre.

Ainsi, J.F.Butler [BUTL66] a mesuré la solubilité du carbone dans la ferrite en équilibre avec le

carbure epsilon a partir de courbes de cinétique de précipitation et a obtenu :
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C (Wt%) = 0,026exp(-6800/RT) 4.1

ot T est la température en degrés Kelvin. (L’énergie d’activation est donnée en cal.mole™)

Mais ces mesures prennent implicitement en compte les effets de taille des particules et les
effets élastiques liés a I’interface cohérente entre la matrice et le carbure epsilon, en particulier

a basse température.

Pour notre part, nous avons estimé une solubilité limite du carbone ‘‘théorique’” a partir des
mesures issues de la littérature en extrayant a la fois ’effet Gibbs-Thomson et I’effet élastique a

partir de I’équation 3.36.

M

X
M — C—exp - (43)
26V ¥ E&V 7
exp 7(; n exp| 1-2f")——"—
X"R,TR (1-v)R,T

ou E est le module Young, f, la fraction volumique de précipités, d le misfit entre le précipité et

XC—th

la matrice. fa été estimée approximativement par :

0 M
C C—exp

XS -X,

[ = (4.4)

M

—exp

La figure 4.1 donne la courbe limite de solubilité théorique ainsi calculée pour le carbure
epsilon et la comparaison avec la courbe expérimentale de Butler. Comme attendu, les écarts
sont plus grands a basse température : le rapport Xeg/Xexp vaut en effet 96 a 50°C et 4,8 a
300°C.

ii La composition de la ferrite en équilibre avec la cémentite

Nous avons choisi I’équation donnée dans la référence [CHIP72] :

Log[C] (ppm) = (6,38-4040/T) 4.5)

ou T est température en Kelvin. Cette courbe limite de solubilité du carbone dans la ferrite en

équilibre avec la cémentite est aussi représentée sur la figure 4.1.
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Figure 4.1 Limites de solubilité du carbone dans la ferrite en équilibre
avec le carbure epsilon et la cémentite

Le tableau 4.1 donne tous les parametres utilisés pour la simulation du revenu. Les valeurs de

ces parametres ont été tirées de la littérature ou bien estimées a partir de nos résultats calculés.

Tableau 4.1 Les parametres pour le revenu de la martensite Fe-C

Energie d’interface du carbure epsilon Geps=0,05 J/m?

Misfit entre carbure epsilon /martensite 6=0,026

Nombre de sites de germination pour epsilon Nioae7=3,5x10% #/m’
Volume molaire du carbure epsilon V. 7=1,71x10°m*/mol
Energie d’interface de la cémentite Ceem=0,74 J/m*
Parametre & pour la germination hétérogéne de la cémentite £=0,0035

Nombre de sites de germination pour la cémentite Noowe"=3,57x10% #/m’
Volume molaire de la cémentite V. ©"=2,33%10m*/mol
Coefficient de diffusion du carbone 2,0><10'Gexp(—108kJ/RgT) m’s *

*Nous considérons ici le coefficient de diffusion du carbone dans la martensite [LEMES56]. La valeur
de I’énergie d’activation est une valeur moyenne sur le domaine de composition de la martensite. Nous
pouvons mentionner que le coefficient de diffusion du carbone est plus faible dans la martensite que

dans la ferrite du fait de la distorsion de réseau.
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IV.2.2 Résultats pour le revenu en conditions isothermes

IV.2.2.1 Revenu isotherme "instantané"

Pour analyser les différentes étapes de germination, croissance, coalescence et dissolution des
précipités, nous avons d’abord appliqué le modele au revenu en conditions isothermes de la
martensite d’un alliage Fe-0,8wt%C a 250°C. Nous supposons que la microstructure initiale est
totalement martensitique et que la température atteint 250°C instantanément. La figure 4.2
montre I’ensemble des résultats du calcul : I’évolution de la composition chimique de la matrice,
les évolutions des tailles et des densités des carbures et des taux de germination pour les deux

types de précipités (carbure € et cémentite).

Sur la figure 4.2(a), on peut voir I’évolution de la composition moyenne de la matrice. Outre les
deux plateaux de cette courbe, on peut relever que la teneur en carbone diminue au cours de
précipitation des carbures. Le premier plateau a 0,0001 at%C environ, correspond a la
composition d’équilibre entre la matrice et le carbure epsilon et le second plateau (10 at%C
environ) correspond a la composition d’équilibre ferrite/cémentite. La figure 4.2 (b) donne
I’évolution des fractions volumiques des deux carbures. Nous pouvons voir que la fraction
volumique du carbure epsilon atteint sa valeur maximale en 5 secondes environ, alors que la
teneur en carbone dans la matrice diminue jusqu’a la composition d’équilibre. Ensuite, en
raison de la précipitation de la cémentite et du fait que la composition moyenne de la matrice
devient inférieure a la composition d’équilibre a I’interface, il y a dissolution du carbure epsilon.
Apres un maintien de 10000s, le carbure epsilon a disparu et la fraction volumique de la
cémentite atteint sa valeur maximale (12%). Il est intéressant de noter que la germination et la
croissance des carbures €et de la cémentite démarrent en méme temps (force motrice
disponible) mais les vitesses de germination et de croissance de la cémentite sont beaucoup plus

faibles que celles du carbure € (figure 4.2(d) et 4.2(e)).

La figure 4.2 (c) fournit les évolutions des tailles moyennes des carbures. Pour le carbure
epsilon, on peut constater que la taille moyenne des particules augmente faiblement pendant la
croissance puis plus fortement pendant la coalescence (a partir de 100s). Au début de la
dissolution (a 4000s environ), la taille moyenne diminue légerement, puis elle augmente

continliment jusqu’a la fin de la dissolution ou elle chute brutalement pour passer a zéro. Pour
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la cémentite, la taille moyenne augmente d’abord faiblement puis plus fortement durant les

étapes de germination et de croissance pour atteindre 14 nm pour un revenu de 4h (14400s).
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Figure 4.2 Résultats pour le revenu isotherme a 250°C (instantan¢)
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Les courbes qui décrivent I’évolution de la densité des particules du carbure epsilon de la figure
4.2 (d) montrent bien les étapes de germination, de croissance (le plateau), de coalescence et de
dissolution. Sur la figure 4.2 (e), on peut voir que la coalescence de la cémentite n’a toujours

pas commencé apres 3%x10%.

La figure 4.3 (a) donne les distributions de tailles des particules du carbure epsilon. Nous
pouvons clairement distinguer la diminution de la densité des carbures epsilon due a la
coalescence et a la dissolution. Sur cette figure, on peut relever qu’avant 1000s, la distribution
de tailles n’évolue pas beaucoup. Apres 4 heures, la densité des particules a déja nettement

diminué et la largeur du domaine de tailles des particules a bien slir augmenté.

Des distributions de taille typiques sont aussi obtenues pour la cémentite (figure 4.3 (b)) : la
densité des particules diminue (particulierement au début du revenu) et la distribution de tailles

s’élargit au cours du revenu.
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Figure 4.3 Evolution des distributions des carbures

1V.2.2.2 Revenu isotherme apres 1'étape du chauffage

Nous avons décrit précédemment le cas d’un revenu instantané a haute température. Mais, dans
la réalité, le chauffage n’est jamais instantané. Nous présentons ici les résultats pour un revenu

a 250°C incluant un chauffage a 10°C/s entre la température ambiante et 250°C.
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Figure 4.4 Comparaison entre le revenu isotherme a 250°C instantané et avec chauffage
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Nous avons mené une comparaison entre les deux cas “sans chauffage” (SC) et “avec
chauffage” (AC) sur la figure 4.4. La figure 4.5 montre les évolutions des distributions de tailles

des particules de carbures dans le cas avec chauffage.
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Figure 4.5 Evolution des distributions des tailles des carbures dans le cas avec chauffage

En raison des différences de cycle thermique, les évolutions de microstructure sont différentes
dans les deux cas pendant la période de chauffage, mais également pendant le maintien

isotherme (figure 4.4 (a) a (e)). Ainsi, dans le cas avec chauffage :

- La valeur maximale de la fraction volumique du carbure epsilon est plus faible

- La cinétique de précipitation de la cémentite est accélérée

- La densité de carbures epsilon est plus faible et la densité de particules de
cémentite est plus élevée

- Lataille moyenne de la cémentite est plus faible au début de la coalescence.

La comparaison des figures 4.3 et 4.5 laisse apparaitre que les distributions de tailles du carbure
epsilon ne changent pas beaucoup, alors que les distributions de tailles des particules de

cémentite montrent plus de différences par rapport au cas sans chauffage.
Nous pouvons expliquer toutes ces différences par la précipitation compétitive des deux

carbures. Dans notre modele, le carbure epsilon et la cémentite germent simultanément. Donc,

les atomes de soluté sont consommés par les deux carbures. Si la cinétique d’un carbure est
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accélérée, la précipitation de I’autre s’en trouve ralentie. Ici, avec prise en compte du chauffage,
la précipitation du carbure epsilon est freinée et donc le taux de germination de la cémentite est
plus élevé a 250°C (figure 4.4 (e)), et il en résulte une précipitation rapide des particules de
cémentite avec des densités de particules plus élevées et des tailles de particules plus faibles.
Ces résultats établissent clairement que I’évolution des microstructures est fortement
influencée par le cycle thermique imposé. Ceci est particulierement net pour les revenus a basse

température (200°C-300°C) ou pour les revenus de courte durée.

IV.2.3 Comparaison entre les résultats calculés et expérimentaux

Pour valider notre modélisation, nous avons comparé nos résultats calculés avec des résultats
expérimentaux de la littérature d’abord dans le cas de revenus en chauffage continu puis pour

des revenus en conditions isothermes (en intégrant la phase de chauffage).

IV.2.3.1 Chauffages continus

Nous avons appliqué notre modele pour calculer la cinétique de précipitation des carbures
epsilon et de la cémentite lors de chauffages continus a différentes vitesses : 10°C/min, 20°C /s,
40°C/s, en imposant une microstructure initiale composée de 100% de martensite. Les résultats
sont comparés aux résultats expérimentaux issus de la littérature pour un acier Fe-1.1Cwt%

[MITTSS].

Les cinétiques calculées et expérimentales pour différentes vitesses de chauffage sont
présentées sur la figure 4.6. Comme pour les résultats expérimentaux, le calcul prévoit bien un
décalage des cinétiques de précipitation vers les plus hautes températures lorsque la vitesse de
chauffage augmente. Mais il a tendance a surestimer les vitesses de précipitation par rapport a
I’expérience tant pour la précipitation du carbure epsilon que pour la précipitation de la
cémentite. Cette surestimation est plus importante dans le cas de la cémentite, excepté pour le

chauffage a 40°C/min ou la précipitation de la cémentite est correctement prédite.
Nous avons attribué la surestimation des vitesses de précipitation essentiellement a une

surestimation des vitesses de germination. En particulier, dans le cas de la cémentite, les

différents sites de germination (aux joints de plaquettes et dans les plaquettes) peuvent Etre
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activés plus progressivement que nous ne le décrivons dans le modele. Nous reviendrons sur ce

point par la suite.

Un autre point est que le coefficient de diffusion pris en compte dans nos simulations ne dépend

pas de la microstructure de la matrice. En effet, le coefficient effectif de diffusion du carbone

peut étre plus faible quand la densité des dislocations diminue a plus haute température.
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1V.2.3.2 Revenus en conditions isothermes

Nous avons aussi appliqué notre modele au revenu de la martensite d’un alliage Fe-0.2Cwt% a
600°C et 700°C, car nous disposons dans ce cas de résultats expérimentaux extraits de la
littérature relatifs aux évolutions des tailles des précipités [CARO72]. Une vitesse de chauffage
de 10°C/s est utilisée lors de la simulation. La figure 4.7 montre les évolutions des rayons

moyens de la cémentite calculés et mesurés en fonction du temps.

On peut constater que dans le cas du revenu a 600°C, les rayons moyens calculés et mesurés
sont cohérents. Dans le cas du revenu a 700°C, nous pouvons relever un écart plus important au
début du revenu. Cet écart peut €tre attribué a 1’effet de la vitesse de chauffage que nous avons
estimée pour les simulations. Apres un maintien d’environ deux heures, il y a un bon accord

entre la courbe calculée et les résultats expérimentaux.
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Figure 4.7 Evolution du rayon moyen de la cémentite calculé et mesuré
pour les revenus a 600°C et 700°C de la martensite d’un alliage Fe-0.2Cwt%
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1V.2.4 Discussion

Pour simuler la précipitation lors du revenu, notre modele requiert de nombreux parametres
physiques dont certains sont tres difficiles a déterminer expérimentalement ou théoriquement.
Ainsi, il nous a paru important d’étudier la sensibilité des résultats de nos calculs aux variations
des données d’entrée. Les parametres que nous avons choisis sont : 1’énergie d’interface,
I’énergie de déformation élastique, le nombre de sites de germination, le coefficient de
diffusion pour le carbure epsilon. Nous analyserons auparavant 1’influence de parametres
numériques : le pas de temps et le pas de rayon pour la discrétisation de la distribution de taille

des précipités.

Tous les calculs ont été menés dans le cas d’un revenu a 200°C (avec chauffage instantané)
pour I’alliage binaire Fe-0.8Cwt% constitué de martensite (sans austénite résiduelle). Les
parametres utilisés sont ceux indiqués dans le tableau 4.1, a I’exception du parametre ? dont

I’influence est discutée par la suite.

IV.2.4.1 Effet du pas de temps

Dans tout algorithme numérique, les résultats peuvent étre affectés par la discrétisation
temporelle utilisée. Nous avons choisi de tester cing pas de temps : 0,005s, 0,01, 0,02s, 0,05s et

0,1s pour évaluer leur influence sur les résultats.
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Figure 4.8 Effet du pas de temps utilisé pour la simulation
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La figure 4.8 montre les résultats obtenus pour ces différents pas de temps. Comme on s’y
attendait, le pas de temps joue un role important sur les valeurs calculées des fractions
volumiques de précipités et des tailles moyennes des précipités. Les écarts entre valeurs
calculées diminuent quand le pas de temps diminue et sont déja relativement faibles lorsque le
pas de temps passe de 0,01s a 0,005s. Aussi, pour la suite de nos simulations, nous utiliserons
un pas de temps de 0,005s qui nous permet de réaliser un bon compromis entre précision du

résultat et temps de calcul.

IV.2.4.2 Effet du pas de rayon

Afin d’étudier I’influence du pas de rayon utilisé pour la discrétisation de la distribution de
tailles des précipités, nous avons réalisé des simulations avec trois pas de rayon différents :

0,5nm, 1nm et 2nm.
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Figure 4.9 Evolution des résultats en fonction du pas de rayon

La figure 4.9 montre les résultats obtenus. On peut noter que plus le pas de rayon est faible, plus
la taille moyenne des carbures epsilon est faible. Il en est de méme pour la cémentite en début
de revenu. Mais en fin de revenu, en raison des variations de taille plus importantes des
particules de cémentite, les tailles moyennes simulées augmentent quand le pas de rayon
diminue. Nos résultats calculés pour des pas de rayon de 0,5nm et de Inm sont relativement
proches et les écarts sont dans le domaine des incertitudes expérimentales. Aussi, pour les
mémes raisons que précédemment (compromis précision des résultats/temps de calcul) nous

utiliserons une valeur de Inm pour toutes nos simulations ultérieures.
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1V.2.4.3 Effet de I’énergie d’interface du carbure epsilon

L’énergie d’interface précipité/matrice dépend essentiellement de la nature de I’interface.
D’apres la littérature, nous savons que 1’énergie d’interface d’une phase cohérente se situe
généralement entre 0 et 0,2 J .1m’ et dans nos simulations, nous avons choisi O,OSJ/mZ. Pour en
étudier la sensibilité, nous avons considéré les valeurs suivantes d’énergie d’interface du

carbure epsilon : 0,03)/m?, 0,05)/m?, 0, 06J/m” et 0,07J/m>.

Les résultats sont portés d’une part sur la figure 4.10 pour la composition moyenne de la
matrice et la fraction volumique de précipité et d’autre part, sur la figure 4.11 pour les
évolutions des densités des particules et de leurs rayons moyens. Comme attendu, lorsque
I’énergie d’interface du carbure epsilon augmente, le taux de germination et la densité de
particules du carbure epsilon diminuent (figure 4.11(a)), et la cinétique globale du carbure
epsilon (fraction volumique en formation du temps, (figure 4.10(b)) est ralentie. Mais comme
les précipitations du carbure epsilon et de la cémentite sont compétitives, on peut voir que la
cinétique de précipitation de la cémentite est accélérée quand 1’énergie d’interface du carbure
epsilon augmente (figure 4.10(c)). En effet, lorsque la germination du carbure epsilon est
retardée, moins d’atomes de carbone sont consommeés et la force motrice de germination pour la
cémentite devient plus élevée. Le cas extréme est celui ol Geps:0,07J/m2. Dans ce cas, la
précipitation de la cémentite a lieu avant celle des carbures epsilon qui est quasiinexistante. Il
en découle que la variation de la teneur en carbone de la matrice est dans ce cas essentiellement
liée a la précipitation de cémentite (figure 4.10). Pour Geps=0,O3J/m2, la variation de teneur en
carbone de la matrice se produit en deux étapes : la premiere qui correspond a la précipitation
du carbure epsilon jusqu'd une composition de 2x10™ (at% C) environ et la seconde qui

correspond a la précipitation de la cémentite.

I1 est intéressant de signaler que, pour cseps=O,O6J/m2 (figure 4.10(b), 4.10(c)), les précipitations
des carbures epsilon et de la cémentite s’arrétent vers 100s (en raison d’une sursaturation de la
matrice quasiment nulle) puis la cinétique de précipitation de la cémentite reprend au moment

de la dissolution du carbure epsilon.
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Figure 4.10 Effet de 1'énergie d'interface sur les évolutions de la composition de la matrice et des

fractions volumiques des précipités
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Figure 4.11 Effet de I’énergie d’interface du carbure epsilon sur I’évolution de la microstructure

Les figures 4.11 (c) et (d) représentent respectivement les évolutions des tailles moyennes des

deux carbures. Pour le carbure epsilon, les rayons moyens en fin de croissance sont plus élevés

lorsque 1’énergie d’interface est plus élevée. Ceci est essentiellement di a I’augmentation du

rayon critique de germination et la diminution de la densité des particules (figure 4.11(a)).

Apres un revenu de 10%s, les tailles moyennes calculées sont proches quelle que soit la valeur

d’énergie d’interface. Pour la cémentite (figure 4.11 (d)), les tailles moyennes sont beaucoup

plus faibles pour Gp= 0,O7J/m2 que pour Geps= 0,03J/m2; ceci est lié a I’accélération de la

germination. On peut noter aussi que la coalescence de la cémentite reste faible, méme pour un

revenu de 10%.
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1V.2.4.4 Effet de I’énergie de déformation élastique

Pour une précipitation cohérente, 1’énergie de déformation élastique joue un rdle important, en
particulier sur la germination. Nous avons choisi quatre valeurs de misfit pour évaluer son effet

sur nos résultats (6=0, 6=0,02, 6=0,025, 6=0,03).

Les résultats sont donnés sur la figure 4.12. Nous savons qu’une augmentation de I’énergie de
déformation élastique induit une diminution de la force motrice de germination et donc du taux
de germination. Nous pouvons donc nous attendre a enregistrer des effets similaires entre

I’augmentation de 1’énergie d’interface signalée précédemment et une augmentation de misfit.

En effet, nous observons bien un ralentissement de la cinétique de précipitation du carbure
epsilon (et une accélération de celle de la cémentite) quand le misfit augmente. Notons qu’ici, la
précipitation du carbure epsilon démarre toujours avant celle de la cémentite, méme pour

6=0,03.

La figure 4.12 (a) montre les évolutions de composition chimique de la matrice obtenues pour
différents misfits. Plus le misfit est grand, plus 1’évolution de la composition vers la
composition d’équilibre carbure epsilon/matrice est lente et plus la diminution de composition
vers la composition d’équilibre cémentite/matrice est rapide. De plus, la composition
d’équilibre epsilon/matrice diminue et la composition d’équilibre cémentite/matrice augmente
quand le misfit augmente. Ces variations peuvent s’expliquer comme suit : pour le carbure
epsilon, quand 1’énergie élastique augmente on s’attendrait a une augmentation de la
composition d’équilibre epsilon/matrice mais comme la taille des particules augmente I’effet

Gibbs-Thomson diminue et la composition d’équilibre peut diminuer. Pour la cémentite, c’est

I’augmentation de taille des particules qui explique la diminution de la composition d’équilibre.
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Figure 4.12 Effet de I’énergie de déformation élastique sur 1’évolution de la composition et des

fractions volumiques des précipités

La figure 4.13 montre 1’effet de 1’énergie de déformation élastique sur la densité et le rayon
moyen des carbures. Quand cette valeur augmente, la densité des particules du carbure epsilon
diminue et la densité des particules de cémentite augmente en accord avec les vitesses de
germination respectives. Le rayon moyen des particules de la cémentite est quant a lui peu
affecté pour des durées de revenu de 1'ordre de quelques heures mais est notablement plus faible
(d'un facteur 4 environ) pour des revenus de 8 heures en raison de la diminution de la

composition d’équilibre a I’interface cémentite/matrice (figure 4.11(a)).
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Figure 4.13 Effet de I’énergie élastique sur la densité et le rayon moyen des précipités

IV.2.4.5 Effet du nombre de sites de germination

Selon la théorie classique de la germination homogene, le nombre de sites de germination est
estimé comme étant le nombre d’atomes du solvant dans un volume unité. Néanmoins, Stowell
[STOWO02] a proposé que le nombre de sites de germination soit le nombre d’atomes de soluté
dans un volume unité. Cette valeur est évidemment inférieure a la précédente. Ici, nous avons
fait les calculs pour les deux valeurs (Nmle,26><1027 et Nmf:3,5><1028) et analysons leur

influence sur la précipitation.
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Comme le taux de germination est proportionnel au nombre de sites de germination, les taux de
germination pour les deux types de carbures sont fortement affectés comme I’illustrent les

figures 4.14 qui donnent les densités de particules. En comparant les cinétiques calculées pour
le carbure epsilon (figure 4.14(a)) et la cémentite (figure 4.14(b)), nous remarquons que,
comme attendu, lorsque Ny, diminue, la cinétique du carbure epsilon est plus lente et la
fraction volumique de celui-ci est plus faible. En parallele, la cinétique de précipitation de la
cémentite est accélérée. L’influence de la diminution de N " sur ’évolution des tailles des
deux types de carbure est similaire a celle de 1’augmentation de 1’énergie d’interface ou de

I’énergie de déformation élastique du carbure epsilon que nous avons discutée précédemment.

1V.2.4.6 Effet du coefficient de diffusion

Le coefficient de diffusion des atomes de soluté dans la matrice est un autre parametre
important dans le modele. Il peut influencer a la fois la germination, la croissance et la
coalescence. Dans notre modele, nous avons pris en compte le coefficient de diffusion du
carbone dans la martensite avec un facteur pré-exponentionnel de 2x10° m%s™". Cette valeur
correspond a la diffusion du carbone dans la ferrite. Mais pour la martensite, elle peut varier
avec la teneur en carbone [LEMES56]. Nous avons donc multiplié cette valeur par 0,2 ;0,5 ; 1 ;

2 ; 5 pour discuter son effet.

Les différentes cinétiques de précipitation du carbure epsilon et de la cémentite sont
respectivement visibles sur les figures 4.15 (a) et (b). Pour le carbure epsilon, on peut
remarquer que précipitation et dissolution s’accélerent simultanément lorsque le coefficient de
diffusion augmente et que la fraction volumique maximale augmente. Pour la cémentite, la
cinétique est accélérée globalement. Mais quand le coefficient de diffusion augmente, la
précipitation est lente avant le début de la dissolution du carbure epsilon due a la diminution du
taux de germination de la cémentite. Cette situation s’inverse avec la dissolution du carbure

epsilon.
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87



Chapitre IV. Application du modeéle d’évolution microstructurales au cours du revenu

La densité des particules de carbure epsilon augmente lorsque le coefficient de diffusion
augmente (figure 4.15 (c¢)). Pour la cémentite, on peut voir que les densités de particules sont

d’autant plus faibles que le coefficient de diffusion est élevé (figure 4.15 (d)).

Les tailles moyennes du carbure epsilon et de la cémentite augmentent globalement car
I’augmentation du coefficient de diffusion induit une augmentation de la vitesse de croissance

des précipités (figure 4.15 (e) a ()).

IV.3 Alliage 80MnCr5

Dans cette partie, nous présentons d’abord les résultats de la caractérisation expérimentale

menée pour 1’alliage 80MnCr5 puis I’application de notre modele.

IV.3.1 Caractérisation expérimentale

Le plan d’expériences réalisées a été exposé dans le chapitre 2. Nous ne décrivons ici que les
résultats expérimentaux qui seront utilisés par la suite pour les comparaisons calcul- expérience

( pour des éléments complémentaires on pourra se reporter a [RENAO02]).

IV.3.1.1 Cinétique de transformation au cours de revenus en chauffage continu

La figure 4.16 représente les courbes dilatométriques obtenues sur DCR pour des chauffages
linéaires a 10°C/min, 1°C/min, 10°C/s, 20°C/s entre la température ambiante et 600°C. Pour
une meilleure lisibilité, on a décalé chaque courbe sur 1’axe des ordonnées. L’état initial est un
état trempé a I’hélium puis a 1’azote liquide. La structure initiale est composée de 5%
d’austénite résiduelle et de 95% de martensite, ce que nous a permis de supposer que 1’effet
d’expansion due a la décomposition de I’austénite résiduelle sur les courbes dilatométriques est

négligeable. Sur les courbes, nous distinguons deux domaines de transformation :
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Figure 4.16: Courbes dilatométriques du 80MnCr5 obtenues en chauffage linéaire
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a diverses vitesses de chauffage jusque 600°C

- Dans la gamme 100°C a 300°C, on observe une contraction. Lorsque la vitesse de

chauffage augmente, ce domaine se déplace vers les plus hautes températures. Cette

contraction correspond a la précipitation du carbure epsilon qui induit une perte de

tétragonalité de la maille de la martensite.

- Entre environ 300°C et 500°C, on constate une contraction plus étalée. Cette

contraction correspond a la formation de ferrite et de cémentite.

Ces contractions apparaissent moins nettement quand la vitesse de chauffage augmente en

raison de la concurrence entre dilatation thermique et déformation de transformation de phases.

L’exploitation des courbes dilatométriques pour déterminer les cinétiques de transformation est

réalisée par la méthode des tangentes illustrée dans [AUBR9S].

Les figures 4.17 (a) et (b) présentent les cinétiques de la précipitation du carbure epsilon et

celles de la cémentite pour les différentes vitesses de chauffage. Comme prévu, pour les

transformations par diffusion, plus la vitesse de chauffage augmente, plus la transformation

s’amorce a une température élevée.
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Figure 4.17 Cinétiques de précipitation des carbures en cours de chauffage

1V.3.1.2 Evolution de la microstructure pendant le revenu

Les analyses microstructurales par MET ont été effectués sur des échantillons ayant subi apres
trempe a I’hélium et trempe a 1’azote liquide des revenus en conditions isothermes entre 250°C

et 600°C (cf. figure 2.8 pour les cycles thermiques).

i Morphologies de la martensite et des précipités

Avant de détailler les résultats observés en fonction de la température et du temps de revenu,
nous allons décrire succinctement la structure de départ. La martensite initiale se présente sous
forme de plaquettes (figure 4.18). La largeur des plaquettes est de 500-700 nm environ. Elle

contient une densité élevée de dislocations.

Figure 4.18 Morphologie de la martensite initiale sous la forme de plaquettes
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Le carbure epsilon précipité a la premiere étape du revenu se présente sous forme de fins rubans
(figure 4.19). L’épaisseur de ces rubans est d’environ 10 nm et la longueur est d’environ 100
nm. Le bord des rubans est souvent flou : cet effet peut €tre dii aux contraintes engendrées par la
précipitation cohérente du carbure epsilon. Les particules s’agencent selon un arrangement en
configuration parallele a une direction qui fait un angle d’environ 60° longitudinal de la
plaquette comme cela est souvent rapporté dans le littérature [SIMO72]. Il semble que la
précipitation du carbure epsilon soit indépendante des défauts présents dans la martensite : aux
joints des plaquettes et de grains, il n’y a ni densité plus importante ni direction distincte des

précipités.

Par la micro-diffraction électronique sur le domaine sélectionné, nous avons pu vérifier les
relations d’orientations établies par Jack [JACKS51], a savoir : (0001)epsiton//(011) g, (10-11)epsiton
/1(101),.

La figure 4.20 montre la morphologie de la cémentite, au début de la précipitation : elle est sous
la forme de batonnets. La plupart de particules de cémentite précipitent sur les joints des grains
et les joints des plaquettes, mais aussi dans les plaquettes de martensite. Les particules sur les
joints des grains ont une forme sphérique ou cylindrique et sont de plus grande taille. Les
particules dans la plaquette sont plus petites, et en forme de cylindre. Celles-ci se dissolvent

préférentiellement lors de la coalescence.
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:Figufe 4.19 Morphologie du carbure epsilon (revenu a 200°C pendant une heure)
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Figure 4.20 Morphologie de la cémentite (revenu a 600°C pendant une heure)

ii Evolution de la microstructure pendant le revenu a différentes températures

La figure 4.21 montre I’évolution des microstructures de la martensite lors du revenu a 250°C.
A cette température, il y a précipitation du carbure epsilon qui est toujours présent au terme de
8h de maintien. Les carbures epsilon en rubans sont distribués uniformément dans les
plaquettes de martensite. Pour Smin de maintien, 1’épaisseur moyenne des précipités est
inférieure a 10 nm et leur longueur inférieure a 100 nm. Quand le temps de maintien augmente,
la taille moyenne des précipités augmente. Apres un revenu de 8 heures, la longueur des

carbures atteint 150 nm environ.

La figure 4.22 montre 1’évolution de la microstructure a 400°C. Apreés un maintien de 5 mn a
400°C, le précipité présent est la cémentite. Par comparaison entre les figures 4.22 (a)-(d), nous
pouvons noter que les particules de cémentite précipitent en méme temps sur les joints des
plaquettes ou des grains et dans les plaquettes. La taille moyenne de la cémentite augmente
avec le temps de maintien ; les précipités sur les joints de plaquettes croissent plus rapidement
que les particules dans les plaquettes. La plupart des particules de cémentite sont sous forme de

batonnets apres un maintien de 8 heures.
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Figure 4.21 Evolution des carbures epsilon a 250°C
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Figure 4.22 Evolution de la cémentite a 400°C

La figure 4.23 montre 1’évolution de la microstructure a 500°C. Les précipités a cette
température sont principalement de la cémentite. Nous pouvons noter que le rapport
longueur/largeur des particules de cémentite diminue manifestement par rapport au revenu a

400°C. La densité de particules diminue aussi progressivement lors du revenu.

La figure 4.24 montre I’évolution de la microstructure a 600°C. On remarque que les particules
de cémentite croissent rapidement et que le rapport longueur/largeur des particules et leur
densité diminuent. Les précipités sur les joints des plaquettes sont plus grands que les précipités

dans les plaquettes.
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4h 8h

Figure 4.23 Evolution de la cémentite a 500°C
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Figure 4.24 Evolution de la cémentite a 600°C

iii Evolution de la taille des carbures

Sur les négatifs de MET, nous avons mesuré la taille de la cémentite pour les différentes
conditions de revenu. Pour chacune des conditions, les mesures sont effectuées sur 200-300
particules. Ici, nous discutons principalement 1I’évolution de la taille de la cémentite car une
grande erreur peut-étre introduite pour le carbure epsilon du fait de la morphologie et de la

petite taille des particules.
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La figure 4.25 montre I’évolution des particules de cémentite pour les revenus a 400°C, 500°C

et 600°C. Dans le cas du revenu a 400°C, les particules de cémentite sont en forme de batonnet,

dont la longueur et la largeur sont utilisées pour déterminer un rayon équivalent de précipité

sphérique avec le méme volume.

Par comparaison sur les trois figures (figure 4.25 (a), (b) et (c)), on voit que la taille des

précipités est influencée évidemment par le temps de maintien et la température du revenu.

Mais, I’effet de la température du revenu est le plus fort. La taille des particules de cémentite

dans la matrice ayant subi un revenu a 600°C pendant une heure est proche de celle observée

dans le cas du revenu de 8 heures a 500°C.
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Figure 4.25 Evolution de taille de la cémentite lors du revenu
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iv Evolution de la composition chimique

Nous avons analysé la composition chimique de la matrice apres les revenus par EDS sur MET.
La figure 4.26 montre les résultats expérimentaux. On remarque que les concentrations de Cr et
Mn mesurées dans la martensite initiale sont plus élevées que les valeurs nominales. Ceci peut
étre attribué aux variations de composition chimiques locales. On peut voir que la concentration
de Cr et Mn diminue rapidement lors du revenu. Apres un revenu a 400°C pendant 5 min (figure

4.26(a)) les concentrations en Cr et Mn sont proches des valeurs d’équilibre.

Nous avons également mesuré les concentrations en Cr et Mn dans la cémentite mais, du fait de
la faible taille des particules, ces mesures n’ont pu étre effectuées que pour le revenu a 600°C
(figure 4.27). Les valeurs mesurées sont tres proches des concentrations d’équilibre calculées

par ThermoCalc (figure 4.30).
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Figure 4.26 Evolution de la composition de la matrice lors du revenu
(pour des raisons d’échelle, la composition initiale de la matrice a été portée au temps t=1s)
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Figure 4.27 Evolution de la concentration en Cr et Mn dans la cémentite

lors du revenu a 600°C

IV.3.2 Application du modéle

IV.3.2.1 Force motrice pour la germination

Dans le chapitre précédent, nous avons présenté le calcul de la force motrice de germination
pour le carbure epsilon et la cémentite. Dans 1’alliage 80MnCrS5, nous faisons I’hypothese que
la précipitation du carbure epsilon pendant le revenu est contrdlée uniquement par la diffusion
du carbone. Les teneurs des éléments alliages sont identiques entre le carbure epsilon et la

matrice. La force motrice molaire s’exprime ainsi par :

M M

eps eps X eps X
AG,” =RT| X" In| —=C— |+ X, In| = (4.6)

M
C—eq X Fe—eq

oll X¢°, X sont les concentrations en carbone et en fer dans le carbure epsilon, X", Xg." sont
les concentrations en carbone et en fer dan la matrice et Xc™, X' sont les compositions

d’équilibre en carbone et en fer dans la matrice a I’interface carbure /matrice.

Pour la cémentite, la force motrice molaire se décline comme suit :

AG,“" =RT| X" In| —<— |+ X

C—eq X Cr—eq Mn—eq X Fe—eq

“.7)
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ol X¢, X¢,f, Xy et Xp.“sont les concentrations en carbone, chrome, manganése et fer dans le
carbure epsilon, X", X¢,", X, et Xr." les concentrations en carbone, chrome, manganése et
fer dans la matrice, X, X", Xy et Xg," les compositions d’équilibre en carbone, chrome,

manganese et fer dans la matrice a I’interface carbure /matrice.

La figure 4.28 montre les forces motrices de germination de la cémentite dans 1’acier 80MnCr5
calculées par 1’équation 4.7 et par ThermoCalc. Les écarts sont liés aux hypotheses de calcul
différentes. En effet, dans ThermoCalc, la solution est supposée réguliere alors que 1’équation

4.7 est obtenue pour une solution idéale diluée.
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Figure 4.28 Force motrice de germination pour la cémentite dans I’alliage 80MnCr5

1V.3.2.2 Composition d’équilibre ferrite-précipité

Pour le carbure epsilon en équilibre avec la ferrite, nous utilisons la courbe limite de solubilité

déterminée précédemment (figure 4.1).

Pour la ferrite en équilibre avec la cémentite, la courbe limite de solubilité est calculée a 1’aide
de ThermoCalc (figure 4.29). Il en est de méme pour les concentration en solutés dans la
cémentite en fonction de la température (figure 4.30). On peut noter qu’a I’équilibre, la
cémentite contient des quantités significatives de Mn et de Cr. A température ambiante, on

releve des teneurs qui atteignent respectivement 8 at% et 9 at%.
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Figure 4.29 Composition de la ferrite en équilibre avec la cémentite dans ’acier 80MnCr5
calculée par ThermoCalc en fonction de la température

800 T T T T T

—8—cem, C
--m--cem,Cr
-¥v—cem,Mn

700 |-

A
-7

600 -

P -

-+ -
‘_______-_,—f—'.
|

500

—

400 -

300

Temperature (*C)

200 -

100 |- -

0 I I I I
0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3

Concentration dans le cementite (fraction atomique)

Figure 4.30 Composition de la cémentite dans I’acier 80MnCr5 calculée par ThermoCalc en
fonction de la température

101



Chapitre IV. Application du modeéle d’évolution microstructurales au cours du revenu

IV.3.3 Données d’entrée

Les calculs sont effectués ici avec I’ensemble des parametres déterminés précédemment

(tableau 4.2)

Tableau 4.2 Parametres utilisés pour 80MnCr5

Parametre Valeur
Nombre de sites totale pour epsilon 3,5%10% m™
Nombre de sites totale pour la cémentite 3,57x10%* m™
Energie d’interface d’epsilon 0,05 J/m*
Energie d’interface de cémentite 0,74 J/m?
Parametre & pour la germination de la cémentite 0,0035
Coefficient de diffusion pour C 2,0x10’6exp(—108kJ/RgT) m?/s
Coefficient de diffusion pour le Cr 3,48x10exp(-208kJ/R,T) m*/s *
Coefficient de diffusion pour le Mn 3,48><10'2exp(—208kJ/RgT) m?*/s *

*selon [KAURS2] pour le Cr. Les coefficients de diffusion du Cr et du Mn ont été pris identiques

1V.3.4 Résultats calculés et expérimentaux pour I’alliage 80MnCr5

A T’aide du jeu de données présentées ci-dessus, nous avons appliqué le calcul au cas des
chauffages et maintiens réalisés sur des éprouvettes. La comparaison avec les résultats

expérimentaux nous permettra de valider notre démarche dans son ensemble.

IV.3.4.1 Cinétiques des transformations en cours de chauffage

Nous avons calculé les cinétiques de précipitation du carbure epsilon et de la cémentite pour les
chauffages a 10°C/min, 1°C/s, 10°C/s, 20°C/s, en imposant une microstructure initiale

martensitique.

Le figures 4.31 et 4.32 permettent de comparer les résultats calculés et expérimentaux pour la
précipitation du carbure epsilon et de la cémentite respectivement. Comme précédemment, les
cinétiques se décalent vers les plus hautes températures quand la vitesse de chauffage augmente.

Nous pouvons noter que la température de début de précipitation calculée est plus élevée que la
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température mesurée, I’écart étant plus important aux faibles vitesses de chauffage. Les vitesses

de transformation calculées sont aussi plus élevées que celles mesurées et les écarts sont plus

importants pour la cémentite. Nous attribuons ces écarts essentiellement aux vitesses de

germination qui peuvent €tre surestimées par le calcul comme nous 1’avons déja évoqué

précédemment. En particulier, pour la cémentite, nos analyses microstructurales (figure4.24)

ont clairement mis en évidence deux familles de précipités : ceux qui germent a I’intérieur des

lattes de martensite et ceux qui germent aux interfaces entre les lattes. On peut alors supposer

que les vitesses de germination de ces 2 familles ne sont pas identiques (les vitesses de

germination des précipités intra-lattes sont probablement plus lentes que celles des précipités

inter-lattes), ce que le modele actuel ne prend pas en compte.
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Figure 4.31 Cinétiques de précipitation du carbure epsilon calculées et expérimentales
pour différentes vitesses de chauffage
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Figure 4.32 Cinétiques de précipitation de la cémentite

calculées et expérimentales pour différentes vitesses de chauffage

1V.3.4.2 Evolutions de microstructures lors de maintiens isothermes

Le cycle thermique chauffage, maintien et refroidissement appliqué aux éprouvettes lors des

analyses expérimentales (figure 4.33) a été utilis€é pour le calcul. Mais, comme le
refroidissement a été effectué par trempe a 1’hélium, nous avons supposé qu’il n’y a pas

d’évolutions microstructurales et nous nous sommes contentés de simuler les seules phases de

chauffage et de maintien isotherme.
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Figure 4.33 Schéma du cycle thermique pour la%imulation

i Maintien isotherme a 250°C

La figure 4.34 ((a) a (f)) montre les résultats issus de notre modele. Ils permettent de suivre les
différentes étapes de germination, croissance, coalescence du carbure epsilon et de la cémentite

(et dissolution de carbure epsilon).

La figure 4.35 (a) présente 1’évolution de la composition moyenne de la matrice calculée et
mesurée par EDS durant le traitement thermique. Le calcul montre qu’au cours du chauffage,
dans les 25 premieres secondes, la teneur en carbone diminue rapidement en raison de la
précipitation du carbure epsilon. Les teneurs en Cr et Mn sont constantes pendant le maintien
isotherme jusqu’au début de précipitation de la cémentite (figure 4.35b) ou elles diminuent
faiblement. L’écart que nous observons entre la teneur en Cr mesurée et calculée est celui que

nous avons mentionné précédemment pour la microstructure initiale.

La figure 4.35(c) présente les évolutions du rayon moyen et du rayon critique du carbure
epsilon. On peut situer les différentes étapes de la précipitation du carbure epsilon : germination,
croissance, coalescence et dissolution. Dans un premier temps, le rayon moyen augmente lors
de la croissance des particules. Quand 1’équilibre thermodynamique est atteint, nous avons un
régime de coalescence. Apres un maintien d’environ 2000s, et du fait de la précipitation de la
cémentite, la composition de la matrice devient inférieure a la composition d’équilibre a
I’interface carbure epsilon/matrice et les particules de carbure epsilon se dissolvent dans la
matrice (cf. figure 4.35 (b)). A ce moment-1a, le rayon critique pour la germination est infini.
Les rayons moyens calculés et expérimentaux présentent des évolutions similaires, mais le

calcul sousestime la taille du carbure epsilon. Il faut néanmoins noter que cette comparaison est
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délicate car le modele fait I’hypothese de particules sphériques alors que la morphologie du

carbure epsilon est plutot en rubans comme nous 1’avons vu précédemment.

La figure 4.35 (e) montre 1’évolution du taux de germination du carbure epsilon et I’évolution
de la densité des particules. Comme attendu le taux de germination passe par un maximum ainsi
que la densité de particules. Durant le maintien isotherme, on observe la diminution de la
densité du carbure epsilon du fait de la coalescence et de la dissolution. L’évolution de la
distribution de taille des carbures epsilon (figure 4.35 (f)) est classique avec un déplacement de

la distribution vers des rayons plus élevés et un diminution du maximum avec le temps.
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ii Maintien isotherme a 400°C

La figure 4.36 ((a)-(h)) montre les résultats obtenus. Comme précédemment, nous pouvons
constater la précipitation des carbures epsilon, tout comme leur dissolution, ainsi que la
précipitation de la cémentite qui ici est complete (12%) (figure 4.36 (b)). On remarque
nettement la diminution des teneurs en Cr et Mn de la matrice associée a la précipitation de la
cémentite (figure 4.36(a)). Nous attribuons les écarts calcul-expérience au fait que les mesures

dans la matrice inteégrent certainement des particules de carbures.

On peut aussi relever 1I’évolution du rayon moyen des carbures epsilon calculé (figure 4.36(c)).
Au moment de la dissolution, il subit d’abord une diminution puis une augmentation pour enfin

décroitre vers zéro.
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Pour le revenu isotherme a 500°C, les processus sont analogues a ceux décrits a 400°C, avec
cependant des cinétiques plus rapides. Dans ce cas, les carbures epsilon sont completement

dissouts pendant le chauffage.

Il en est de méme pour le revenu a 600°C. Dans ce cas, la cinétique de coalescence de la
cémentite est plus rapide. Nous avons reporté en annexe 2 les résultats complets pour les

revenus a 500°C et 600°C.

En guise de synthese, la figure 4.37 montre les évolutions des rayons moyens de la cémentite
calculés et mesurés pour les revenus a 400°C, 500°C et 600°C. La coalescence de la cémentite
débute peu apres la fin du chauffage et conduit a des tailles moyennes de particule calculées au
bout de huit heures respectivement d’environ 30nm a 400°C, 90 nm a 500°C et 300nm a

600°C.

Nous pouvons souligner que, compte tenu des incertitudes expérimentales, les corrélations

calcul-expérience sont satisfaisantes.
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IV.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons d’abord appliqué notre modele d'évolution des microstructures au
cours du revenu au cas d'un alliage binaire Fe-C. Nous avons analysé les précipitations
compétitives du carbure € et de la cémentite et mis en évidence le réle du chauffage lors d’un
cycle thermique de revenu. Le modele a été validé en comparant les résultats calculés a des
résultats expérimentaux de la littérature. Nous avons montré que notre modele prédit
correctement les évolutions des cinétiques de précipitation et des tailles de précipités avec les
conditions de revenu (température, temps), mais une surestimation des vitesses de précipitation

a été mise en évidence plus particulierement pour la cémentite.

L'étude de sensibilité a permis d'analyser en détail le role de 1'énergie d'interface, de 1'énergie de

déformation élastique et du coefficient de diffusion sur nos résultats.

Pour I'acier 80MnCr3, les cinétiques de précipitation du carbure epsilon et de la cémentite ont
été caractérisées expérimentalement par dilatométrie lors de revenus en chauffage linéaire a
différentes vitesses. Nous avons également étudié et quantifié 1’évolution des microstructures

de la martensite par MET en fonction de la température et de la durée du revenu.

Nous avons appliqué la modélisation du revenu de la martensite pour un alliage multiconstitué,
telle que nous I’avons décrite dans le chapitre III, a I'acier 80MnCrS5, apres avoir établi un jeu de
données. Le modele permet de prédire les fractions volumiques, les tailles moyennes et la
densité des particules de précipités. De plus, nous obtenons 1’évolution de la composition
chimique moyenne de la matrice. Les cinétiques de précipitation et 1I’évolution des tailles des
particules de cémentite sont cohérentes par rapport aux résultats expérimentaux avec, comme

dans le cas de l'alliage binaire, une surestimation des vitesses de précipitation.
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Chapitre V Caractérisations et modélisation du comportements thermomécanique lors du revenu

V.1 Introduction

L’étude expérimentale du comportement en traction nous a permis de suivre I’évolution des
caractéristiques thermomécaniques de l'acier en fonction de la température et de la durée du
revenu et de la température de déformation. Dans cette étude, nous avons effectué deux séries
d’essais avec des éprouvettes trempées. D’une part, nous avons opéré une série de tractions a
I’ambiante aprés revenu dans différentes conditions et d’autre part une seconde série de

tractions a la température du revenu apres divers temps de maintien.

D’apres les résultats de ces essais, nous avons construit une corrélation entre la microstructure
(composition de la matrice, taille des précipités, densité de dislocations, etc...) et le
comportement mécanique (limite d’élasticité) qui en découle. Nous avons ensuite appliqué
une loi thermo-€lasto-visco-plastique pour décrire 1’évolution du comportement

thermomécanique de la martensite au cours du revenu.

V.2 Résultats expérimentaux

Dans le chapitre 2, nous avons exposé les deux types d’essais réalisés et les cycles
thermomécaniques imposés aux éprouvettes (figure 2.8). Nous allons décrire successivement
les résultats obtenus pour les 2 types d'essai puis les analyser en relation avec les évolutions

microstructurales de l'acier.

V.2.1 Résultats expérimentaux a température ambiante

Nous avons caractérisé le comportement mécanique a température ambiante apres des revenus
aux trois températures 400°C, 500°C et 600°C de diverses durées. La vitesse de chauffage est
de 10°C/s. Les essais de traction ont été réalisés avec une vitesse de déformation de 107s™.
Le taux de déformation est de 1,5%. Le tableau 5.1 affiche les durées de maintien aux
diverses températures. Nous avons également réalisé des essais apres revenu a 250°C mais
ceux-ci sont inexploitables en raison de la rupture de 1'échantillon dans le domaine élastique.

Les courbes contrainte-déformation a température ambiante sont représentées sur la figure 5.1.
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Tableau 5.1 Conditions de revenu avant traction a température ambiante

Durée 400°C 500°C 600°C
5mn v v v
30mn v v v
1 heure v v v
2 heures v v
4 heures v v v

Pour tous les essais, le module d'élasticité est sensiblement constant et vaut environ
200000MPa (a 5% pres), valeur caractéristique pour un acier a température ambiante
[VIDAS1]. Comme attendu, lorsque la température de revenu augmente, la limite d'élasticité

du matériau a température ambiante diminue ainsi que les contraintes d'écoulement.

Dans le cas du revenu a 400°C (figure 5.1 (a)), les contraintes d’écoulement de la martensite
diminuent faiblement lorsque la durée du maintien varie de Smin a 4 heures : pour 0,2% de
déformation plastique, elle passe de 1580MPa a 1420MPa. On peut aussi constater que les

profils des courbes d’écrouissage changent peu avec I’augmentation de la durée du maintien.

Pour le revenu a 500°C (figure 5.1 (b)), ’adoucissement de la martensite est évidemment
accéléré. La contrainte d’écoulement apres un maintien de Smin a 500°C est déja plus faible
que la contrainte d’écoulement pour un revenu de 4 heures a 400°C. Par ailleurs, I’effet de la
durée de maintien sur I’évolution de la limite d'écoulement est tres clair. La différence de

contrainte d’écoulement est presque de S00MPa entre Smin et 4 heures.

Enfin, quand la martensite est revenue a 600°C (figure 5.1 (c.)), on releve que

I’adoucissement de la matrice est plus rapide qu’a 500°C.

Ces évolutions de la contrainte d'écoulement avec la température et la durée du revenu sont
bien slir a rattacher aux évolutions microstructurales de l'acier comme nous le verrons par la
suite. On peut déja remarquer que les taux d’écrouissage sont moins sensibles aux variations

de la microstructure dans notre cas.
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V.2.2 Résultats expérimentaux de traction a haute température

La seconde série d’essais comporte une traction a température de revenu apres différents
temps de maintien (figure 2.8(b)). L’objectif de ces cycles thermomécaniques est de
caractériser 1’évolution du comportement mécanique de I’acier a haute température. Nous
choisissons quatre températures d’essai : 250°C, 400°C, 500°C et 600°C. Afin de déterminer
Ieffet visqueux, deux vitesses de déformation (107 s, 10 s™) ont été appliquées sur les
éprouvettes revenues pendant 1 heure a 400°C, 500°C et 600°C. Une seule vitesse de
déformation (107 s™) a été appliquée pour toutes les autres conditions de revenu. Le taux
maximal de déformation est de 1,5%. Le tableau 5.2 liste les durées de maintien aux diverses

températures de revenu.

Tableau 5.2 Conditions de revenu avant traction a haute température

Durée 250°C* 400°C 500°C 600°C
Smn v v v v
1 heure v 4 v v
2 heures v v
4 heures v v v v

* La microstructure initiale est martensite + austénite résiduelle (20% environ)

Tous les essais ont été effectués pour une microstructure quasiment totalement martensitique.
Mais comme a 250°C, la rupture de I’échantillon s’est produite dans le domaine élastique,
nous avons réalisé des essais sur la microstructure obtenue apres trempe jusqu’a température
ambiante c’est-a-dire une microstructure constituée de 80% de martensite et 20% d’austénite

résiduelle.

La figure 5.2 montre I’évolution de la contrainte d’écoulement de la martensite en fonction de
la condition de revenu et de la température de déformation. Ici, tous les essais sont effectués
pour une vitesse de déformation de 107!, Comme prévu, sur les figures 5.2 (a) a 5.2 (d), on
peut constater que les comportements en traction varient fortement avec la température. De
maniere générale, lorsque la température de déformation augmente, le module d’élasticité et
la contrainte d’écoulement diminuent évidemment, mais pour chacune des températures,
I’effet de la durée du maintien est relativement faible. Par ailleurs, les profils des courbes

d’écrouissage varient assez peu quand la durée du maintien augmente.
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A la température de 250°C, nous observons que pour des déformations plastiques inférieures a
environ 1,75% la limite d’écoulement varie tres peu pour des maintiens de Smin, 2 heures et 4
heures. Par contre, pour un maintien d’1 heure, les limites d’écoulement sont supérieures a
celles pour un maintien de Smin traduisant un durcissement du matériau lié probablement a
une précipitation. Une faible augmentation de la « pente élastique » semble aussi apparaitre

entre les maintiens de Smin et 1 heure.

Il est aussi remarquable que pour des déformations plastiques supérieures a environ 1,75%, la
limite d’écoulement pour 4 heures de maintien devient supérieure a celle pour 2 heures de
maintien, signe aussi d’une évolution microstructurale du matériau. Une faible augmentation

du module d’élasticité semble aussi apparaitre.

A 400°C, les variations de limite d’écoulement ne sont pas détectables pour des maintiens de

Smin et 1 heure et la diminution est de I’ordre de 5% pour une durée de maintien de 4 heures.

Pour 500°C et 600°C, ces variations atteignent environ 10% lorsque la durée de maintien
passent de Smin a 4 heures. (Nous attribuons la variation de « pente élastique » observée a

500°C pour le maintien d’1 heure a une incertitude expérimentale).
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Figure 5.2 Tractions a la température de revenu a partir d’un état martensitique initial

Nous savons bien que, en général, I’acier a un comportement visqueux quand il est déformé a
haute température. La figure 5.3 (a)-(c) révele I’effet visqueux aux diverses températures de
déformation. On peut noter qu’a chaque température, la contrainte d’écoulement augmente
avec la vitesse de déformation pour une méme microstructure. Comme attendu, les effets

visqueux augmentent quand la température de déformation augmente.
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vitesses de déformation.
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V.2.3 Analyses et discussion

Pour pousser plus avant D'interprétation des courbes de traction, nous allons analyser
successivement les évolutions du module d’élasticité, de la limite d’écoulement a 0,2% de
déformation plastique (que nous appellerons comme dans la convention « limite d’élasticité a

0,2% ») et des taux d’écrouissage en relation avec les évolutions microstructurales de 1’acier.

V.2.3.1 Module d’élasticité
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Figure 5.4 Evolution de module d’élasticité en fonction de la température

La figure 5.4 montre les évolutions de module d’élasticité en fonction de la température de
déformation pour nos différents essais. Nous remarquons, comme nous 1’avons déja évoqué
précédemment, une décroissance sensiblement continue du module avec la température de
déformation telle qu’elle est attendue sauf a 250°C ou le module « apparent » est plus faible.
Nous attribuons ce fait a une éventuelle transformation de 1’austénite résiduelle au cours de
I’essai de traction a 250°C (en particulier pour I’essai apreés Smin de revenu). En effet, d’apres
le diagramme TTT au revenu de I’acier 80MnCr5 établi par C. Aubry [AUBRO98], a 250°C, la
décomposition isotherme de 1’austénite résiduelle a lieu entre 300s et 1000s. Cette
transformation s’accompagne d’une augmentation de volume et sous charge d’une plasticité

N

de transformation [MILL99] qui peut conduire a une relaxation de contrainte et a une
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diminution de la pente initiale de la courbe de traction. (Notons aussi que sous charge, il a été

montré que la transformation de I’austénite résiduelle est accélérée [MILLI9 ].

Pour les autres températures de revenu, nous pouvons considérer que le module d’é€lasticité ne
varie quasiment pas avec 1I’évolution de la microstructure comme cela est généralement admis
dans la littérature [VIDASI1]. Signalons aussi, que, comme c’est généralement le cas, les
valeurs de module d’élasticité que nous avons mesurées par traction a chaud sont notablement
plus faibles que celles données dans la littérature (par exemple a 600°C le module d’Young

d’un acier est de 1’ordre de 160000 MPa [VIDAST1].

V.2.3.2 Corrélation entre la limite d’élasticité et I’évolution de la microstructure

La figure 5.5 synthétise 1’évolution de la limite d’élasticité a 0,2% a température ambiante
pour les différentes conditions de revenu. Elle révele la diminution de la limite d’élasticité de
la martensite lorsque la température du revenu et la durée du maintien augmentent. De plus,
I’effet d’adoucissement lié a I’augmentation de la température est plus important que celui lié

a la durée du maintien.
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Figure 5.5 Evolutions de la limite d’élasticité obtenue a température ambiante
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Figure 5.6 Evolution de la limite d’élasticité a chaud

L’évolution de la limite d’élasticité aux hautes températures est visible sur la figure 5.6. Dans
le cas du revenu a 250°C, la limite d’élasticité augmente entre Smin et 1 heure de maintien
puis diminue jusqu’a environ 2 heures de maintien puis réaugmente tres faiblement jusqu’a 4

heures de maintien.

Quand la température excede 400°C, la limite d’élasticité diminue rapidement avec
I’augmentation de la température. Pour chacune des températures, la diminution de la limite

d’élasticité en fonction de la durée du maintien est moindre qu’a température ambiante.

Au cours du revenu, I’évolution de la limite d’élasticité de la martensite dépend de plusieurs
effets : le durcissement di aux particules de carbures, 1’adoucissement 1i€ a I’appauvrissement
de la solution solide et la restauration de la matrice. Dans le chapitre précédent, nous avons
caractérisé et simulé 1’évolution de la précipitation du carbure epsilon et de la cémentite au

cours du revenu et nous allons utiliser ces résultats ici.

Apres un maintien de Smin a 250°C, d’apres les résultats des figures 4.21 et 4.35, on peut
penser que la limite d’élasticité est caractéristique d’une microstructure constituée de carbures
epsilon dans une martensite appauvrie en carbone avec probablement une certaine quantité
d’austénite résiduelle comme nous I’avons discuté ci-dessus. Quand la durée du maintien

avant traction est de 1 heure, la précipitation des carbures epsilon est terminée et il n’y a plus
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d’austénite résiduelle, ce qui peut expliquer I’augmentation de la limite d’élasticité. Pour un
maintien de 2 heures, la taille des particules de carbure epsilon augmente (figure 4.35d) et
leur densité diminue (figure 4.35e) ; ainsi, la limite d’élasticité diminue. Mais, quand la durée
du maintien excede 2 heures, les particules de cémentite germent et croissent aux dépens des
particules de carbure epsilon. Ces nouvelles, et petites particules de cémentite peuvent
provoquer un effet de durcissement qui se poursuit pendant 1’essai de traction et apparait

nettement au-dela de 1,75% de déformation plastique.

On peut aussi se demander si sous I’effet du chargement mécanique (contraintes/déformation
plastique), la cinétique de précipitation de la cémentite est accélérée. A notre connaissance, il
n’y a pas d’évidence expérimentale sur ce point. Méme si Stewart et al [STEW94] ont montré
qu’une contrainte appliquée influence la formation de cémentite (diminution du nombre de
variants quand la contrainte appliquée augmente), ils ne donnent pas de résultats concernant la

cinétique de transformation.

Pour les aciers au carbone ou faiblement alliés, la restauration de la matrice commence
lorsque la température dépasse %T f—%Tf (600K-900K) [HOU89]. Donc, l'effet de la

restauration peut étre négligé a cette température.

D’apres 1’analyse conduite au chapitre précédent, lorsque la martensite est revenue a une
température supérieure a 400°C, les transformations de phases s’acheévent en cours de
chauffage : le carbure epsilon est déja (ou presque a 400°C) totalement remplacé par la
cémentite. Ainsi, lors des maintiens isothermes réalisé€s, seule la coalescence de la cémentite a
lieu. Notons aussi que la durée de I’essai de traction est faible (15s pour la vitesse de

déformation de 10~s™) par rapport 2 la cinétique de coalescence de la cémentite.

Dans le cas du revenu a 400°C (figure 4.22, 4.36), on peut remarquer que la teneur des
éléments en solution solide dans la matrice diminue évidemment ; la taille moyenne des
particules de cémentite augmente lentement au cours du palier. De plus, la restauration de la
matrice a 400°C n’est pas vraiment évidente a cette température. Ainsi, la limite d’élasticité a
0,2% est plus faible que dans le cas du revenu a 250°C et elle diminue lentement avec la

durée du maintien.
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Pour les revenus a 500°C et surtout 600°C (figure 4.23, 4.24, A2.1, A2.2), nous observons
que I’augmentation de la température de revenu accélere bien la croissance des particules de
cémentite. La restauration de la matrice est aussi plus importante. Dans ces cas-la, la
diminution de la limite d’élasticité est due au grossissement des particules et a la diminution

de leur densité ainsi qu’a la diminution de la densité des dislocations au cours du palier.

Nous pouvons aussi supposer que la déformation plastique en cours d’essai de traction (qui
dans notre cas est au maximum de 1,5%) n’influence pas fortement I’évolution
microstructurale de la cémentite. En effet, les tailles de particules mesurées apres I’essai de
traction a 600°C (maintien de 4 heures) sont voisines de celles déterminées pour le revenu

sans traction.

V.2.3.3 Comportement plastique

Sur les figures 5.1 et 5.2, nous avons noté que pour notre acier, le comportement a
I'écrouissage dépend plus de la température de déformation que de I’évolution de la

microstructure. Afin de compléter notre analyse, nous avons calculé les taux d’écrouissage

do . . . . . 3
0 = — 2 partir des courbes de traction obtenues avec une vitesse de déformation de 107s™.

dsP

Nous avons choisi de représenter 8 en fonction de la différence de contrainte 6-Gggoos OU
Goooos est la limite d’écoulement a 0,05% (valeur proche de la limite d’élasticité
proportionnelle). De plus, afin de comparer le comportement plastique aux diverses
températures, on normalise le taux d’écrouissage 0 et (6-Go oos) par le module de cisaillement
u, dont les valeurs en fonction de la température sont calculées a partir des modules
d’élasticité mesurées sur les courbes de traction (le coefficient de Poisson est pris égal a 0,3

(W = E2(1+V)).

Nous nous intéressons tout d’abord aux essais de traction a température ambiante (figure 5.7).
La figure 5.7 (a) rassemble les courbes 6/u en fonction de (G-Goop0s)/1t pour les différentes
conditions de revenu. Dans la suite, nous appellerons (G-G 000s)/, 1a « contrainte plastique ».
Sur cette figure, on voit, comme attendu, que le taux d'écrouissage diminue quand la

contrainte plastique augmente. Le taux d’écrouissage a contrainte nulle est élevé et quasiment
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constant pour les différentes conditions de revenu. Le taux d'écrouissage varie globalement
peu avec la température et la durée de revenu jusqu’a des valeurs de (G-Ggoo005)/1 de 1’ordre
de 0,002. Pour des valeurs supérieures, I’influence des conditions de revenu et donc de
I’évolution de la microstructure, est plus marquée. Au-dela de (G-Go po0s)/1 = 0,004, cet effet

de microstructure n’est plus visible.

2 T T T T
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Figure 5.7 Evolution du taux d’écrouissage en fonction des conditions de revenu a température

ambiante

De facon plus détaillée, les figures 5.7 (b) a (d) présentent respectivement les courbes
d’écrouissages correspondants aux revenus a 400°C, 500°C et 600°C. Nous observons un
comportement similaire aux différentes températures : le taux d’écrouissage diminue quand la
durée du revenu augmente. Ces variations sont d’autant plus marquées que la température de

revenu augmente : pour le revenu a 400°C, elles sont faibles dans tout le domaine de
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déformation plastique exploré alors que pour les revenus a 500°C et 600°C, elles sont plus

importantes quand la déformation plastique augmente. Ainsi, pour le revenu a 500°C, I’effet

de I’évolution de la microstructure apparait nettement dans le domaine de déformation

plastique 0,3 - 0,7% et pour le revenu a 600°C il apparait des 0, 6% de déformation plastique.
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Figure 5.8 Evolution du taux d’écrouissage en fonction des conditions de revenu

et de la température de déformation

Nous avons ensuite étudié 1’évolution du taux d’écrouissage pour les essais de traction

effectués a différentes températures (figure 5.8 (a) a (d)). Le taux d’écrouissage présente des

variations sensiblement linéaires avec la contrainte plastique. Pour des durées de revenu

127



Chapitre V Caractérisations et modélisation du comportements thermomécanique lors du revenu

courtes (Smin), le taux d’écrouissage a contrainte nulle est sensiblement constant a 400°C et
500°C (et bien siir plus faible qu’a température ambiante) et diminue assez fortement a 600°C.
La pente de variation du taux d'écrouissage avec la contrainte plastique est plus forte quand la
température augmente. De plus, a 500°C et 600°C, quand la durée du maintien augmente, le

taux d’écrouissage diminue alors qu’a 400°C sa variation est relativement faible.

A 250°C, les variations observées avec la durée de maintien ne sont pas monotones. Ceci est
certainement a attribuer aux évolutions microstructurales plus complexes qui se produisent a

cette température dues a la différence de microstructure initiale.

Dans la suite, nous nous centrerons sur les évolutions a 400, 500 et 600°C. Nous avons tenté
d'apporter quelques éléments d'explication qualitatifs quant a 1'influence de la microstructure
sur les évolutions des taux d'écrouissage observés en nous appuyant sur les mécanismes

d'écrouissage décrits dans la littérature dont nous donnons un bref résumé.

L’écrouissage est essentiellement une interaction entre les dislocations mobiles et les
dislocations fixes (forét). Au-dela d'un certain niveau de déformation, l'annihilation des
dislocations entre elles (restauration dynamique) peut se produire. Lorsqu'un matériau est
déformé plastiquement, on a donc compétition, voire équilibre dynamique entre création et
annihilation de dislocations. La microstructure (en particulier les précipités) quant a elle, va
entrainer un blocage des dislocations, effet qui diminue quand la température augmente (car le
franchissement d'obstacles par glissement dévié est facilité). Mais, la compréhension fine de
l'influence de précipités sur 1'écrouissage est tres complexe. Dans la littérature ([ASHB70],
[DUMOO03]) I'influence de précipités contournés par les dislocations (mécanismes d'Orowan)
sur 1'écrouissage, est décrit comme étant reliée au stockage des boucles d'Orowan autour des
précipités au cours de la déformation. Quand la déformation augmente (déformations
supérieures a quelques %), le comportement a 1'écrouissage est modifié car il y a annihilation
des dislocations (les boucles se propageant dans la matrice par glissement dévié¢), phénomene

qui dépend bien sir fortement de la température.

Il faut noter que nos résultats ne concernent que le domaine des petites déformations
plastiques (inférieures a 2%), alors que les déformations plastiques explorées dans la
littérature sont généralement supérieures a 10%. Soulignons aussi que dans le domaine de

déformation exploré, les taux d'écrouissage initiaux sont toujours tres supérieurs a W20 (taux
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maximum d'écrouissage généralement admis en l'absence de sites de stockage particuliers

pour les dislocations comme les précipités).

Rappelons aussi que les tailles et densités de précipités varient assez fortement avec les
conditions de revenu. La taille moyenne des précipités passe en effet de 20nm a 250nm pour
des revenus de Smin a 400°C et de 4 heures a 600°C respectivement (figure 4.37). On peut

considérer que ce sont des précipités « contournables ».

Dans le cas de nos essais a température ambiante (apreés revenu), nous avons vu que la
microstructure joue peu sur le taux d'écrouissage aux tres faibles déformations plastiques.
Ceci peut étre lié aux fortes densités de dislocations déja stockées dans la matrice avant
I’essai de traction. Il faut en effet souligner que la microstructure initiale de nos échantillons
est constituée de martensite contenant une forte densité de dislocations qui évoluent en
fonction des conditions de revenu. Ainsi pour le revenu a 400°C, la restauration est faible ce
qui pourrait expliquer des taux d’écrouissage en cours de déformation plastique peu sensibles
a I’évolution de microstructure (qui elle-méme est aussi relativement faible pour cette
température de revenu). Quand la température de revenu augmente, les densités de
dislocations stockées dans la matrice avant déformation sont plus faibles et le rdle des
précipités peut devenir plus important en cours de déformation. On peut penser que le taux
d’écrouissage est dans ce cas lié au stockage de boucles autour des précipités et sera donc
d’autant plus faible que la taille des précipités sera grande et leur densité faible. Il faut aussi
noter, que c'est essentiellement la fraction intragranulaire de I'ensemble des précipités présents
qui contribue a 1'écrouissage (OHMOO04) et que, d'apres nos analyses microstructurales, cette
fraction est relativement faible (a 600°C, nous avons observé deux familles de précipités :
ceux dans les plaquettes de martensite (qui sont de plus petite taille) et ceux aux joints de

plaquettes (fig 4.24)).

Pour les essais de traction a chaud, la capacit¢ du matériau a stocker des dislocations est
moindre en raison des effets de restauration et les taux d’écrouissage sont donc plus faibles
qu’a température ambiante. Les effets de la microstructure peuvent s’expliquer comme
précédemment avec un taux d’écrouissage qui diminue quand la taille des précipités augmente

et que leur densité diminue.
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V.3 Modélisation du comportement thermomécanique

Une loi de comportement thermomécanique est une expression mathématique qui relie des
grandeurs telles que la contrainte, la déformation, la vitesse de déformation, la température de

traction et la microstructure d’un matériau. Elle peut étre exprimée sous la forme :

o=f (s,(;,,T,S). Ici, nous appliquons une loi élasto-visco-plastique additive a écrouissage
isotrope a notre matériau. Les coefficients de cette loi sont déterminés par une procédure
d'optimisation a 1’aide du logiciel ZeBuLon. Ensuite, nous établirons une comparaison entre
les courbes simulées et celles issues des résultats expérimentaux et nous détaillerons la prise

en compte de l'influence de la précipitation sur le comportement thermomécanique.

V.3.1 Loi élasto-visco-plastique additive a écrouissage isotrope

a. Partition des déformations

On formule généralement une hypothese de partition de la déformation totale en une
déformation élastique (réversible), une déformation thermique et une déformation inélastique.

Dans le domaine des faibles déformations :

e=¢g, +€,+¢&, (5.2)

€. correspond a la déformation élastique. Pour un matériau isotrope, dans le cas d’un

chargement tridimensionnel, on peut exprimer cette déformation en fonction des contraintes.

1+v)
€, =
E

c—%ﬂwﬂ (5.3)

ou E est le module d’Young, v le coefficient de Poisson, , ¢ le tenseur de contrainte et Tr (G)

la trace du tenseur o.

&mn est la déformation thermique qui s’ écrit : & = ot
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ou a le coefficient de dilatation thermique linéaire (supposé constant ici), T la température

€p est la déformation plastique instantanée (indépendante du temps) ou viscoplastique

b. Fonction seuil

La fonction seuil f traduit le critere de plasticité. La déformation est élastique lorsque f est
négative. Elle prend généralement en compte 1’écrouissage isotrope et cinématique. Le
parametre principal d’une telle loi est la limite d’élasticité du matériau non déformé (Gy).

Dans le cas d’un matériau de von Mises elle s’exprime par :

f=JG-X)-R-o,

v 5.4
:[%(0'—X'):(0'—X')} _R-o, 64

ou ¢°, X’ sont les déviateurs de ¢ et X, X est le tenseur d’écrouissage cinématique et R est le

tenseur d’écrouissage isotrope

c¢. Loi de comportement avec prise en compte des comportements élastique,

plastique et visqueux
Il convient avant tout de souligner que nos essais mécaniques ne comportant pas d’essais de
compression, il ne sera pas possible de traiter de I’écrouissage cinématique et nous serons
donc contraints de 1’ignorer dans la loi de comportement.
Dans la loi de viscoplasticité a écrouissage isotrope, il existe une seule variable interne : r, un
scalaire. Elle indique 1’état actuel d’écrouissage du matériau et se réduit a la déformation
plastique cumulée p lorsqu’il n’y a pas de processus de restauration.

Le potentiel de dissipation s’écrit :

Q=Q(c,R;T,r) (5.5)

ou © est le tenseur des contraintes, R la contrainte interne et T la température.
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Dans le cas de matériaux isotropes et ou la déformation est indépendante de la pression

hydrostatique, on peut exprimer l’équation (5.5) avec un potentiel d’écoulement avec

écrouissage. (On ne considere pas ici de potentiel de restauration) :
Q=Q (6, —R-0,T,r)

ol O¢q est la contrainte équivalente de Von Mises

La loi de normalité généralisée nous permet de formuler les équations suivantes :

* dQ 3: 0

gp=——=—P—
Jdo 2 o,

ou P est la vitesse de déformation plastique équivalente :

. 2. o
P=.—-¢pr:cp
3

Dans le cas d’une loi d’écrouissage additive, P prend la forme suivante :

1/m
i’ _ ¢, —R-o0,
K

La loi d’évolution de I’écrouissage choisie est :

R=HP"

(5.6)

5.7

(5.8)

(5.9

(5.11)

Les équations (5.8 a 5.11) d’évolution définissent completement la loi élasto-viscoplastique

additive a écrouissage isotrope. Dans le cas d’un chargement mécanique uniaxial, les tenseurs

de contrainte et de déformation se réduisent a des scalaires G, € et la loi additive s’en trouve

simplifiée. Un chargement mécanique uniaxial se définit alors a 1’aide du systeme d’équations

suivant :

€E=¢g,+¢,
_ O
Se —E

c=0,+He," +Kep"

(5.11)
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oll 0y est une contrainte seuil. Le terme He," représente 1’écrouissage par la déformation et

m
le terme K €, représente la contrainte visqueuse.

La figure 5.9 expose le schéma de décomposition de la contrainte.

€p
Figure 5.9 Schéma de décomposition de la contrainte pour un essai de traction

V.3.2 Application a I'acier 80MnCr5

De maniere générale, tous les termes de loi de comportement définie ci-dessus sont
dépendants de la microstructure du matériau. Le role de la microstructure €tant trés complexe
a modéliser, dans notre travail, nous avons considéré que les évolutions microstructurales
modifient essentiellement la contrainte seuil et sont sans influence sur 1'écrouissage et sur les
effets visqueux. Pour 1'écrouissage, cette hypothese semble réaliste a température ambiante et
jusqu'a environ 400°C comme nous l'avons vu précédemment. A plus hautes températures,
elle pourra conduire a des écarts entre calcul et expérience. Ainsi dans notre modélisation, la
contrainte seuil sera fonction de la microstructure et de la température de déformation alors

que les parametres H, n, K, m ne seront fonction que de la température de déformation.

Dans une premiere étape, nous avons déterminé les parametres 6y, H, n, K et m par une
procédure d'optimisation a 1’aide du logiciel ZeBuLon et nous avons mené une premiere
comparaison entre les courbes simulées et celles issues des résultats expérimentaux. Puis, une

relation entre la contrainte seuil et les évolutions microstructurales a €té établie.
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V3.2.1 Détermination des parametres de la loi de comportement

Le nombre de coefficients définissant la loi additive rend difficile un dépouillement manuel
des essais mécaniques. Nous avons donc eu recours au logiciel ZeBuLon afin de déterminer le

jeu de parametres optimaux.

ZeBuLon est un logiciel qui offre une vaste palette de modeles de comportement mécanique.
Pour nos besoins, nous avons porté notre choix sur le modele « gen_evp ». Nous avons fait
une estimation a priori plausible pour I’ensemble des parametres, puis dans le logiciel, la
simulation a été mise en oeuvre au travers d’'une méthode d’algorithmes itératifs classiques
pour déterminer le jeu de parametres optimaux. L’itération s’arréte lorsque les erreurs entre
les courbes expérimentales et simulées deviennent infimes. Nous avons également effectué
des ajustements manuels de maniere a respecter les évolutions physiques des parametres avec
la température c'est-a-dire une augmentation de la contrainte seuil et des parametres

d'écrouissage et une diminution des parametres visqueux quand la température diminue.

La figure 5.10 affiche simultanément les courbes expérimentales et les simulations pour les
essais de traction a I’ambiante. Les parametres visqueux ne sont pas pris en compte dans ces
simulations. En effet, les phénomenes visqueux sont négligeables a température ambiante. On
peut constater un bon accord pour les essais apres revenu a 400°C et pour les essais apres
revenus a 500°C ou 600°C de courtes durées avec des écarts inférieurs a 5%. Pour les essais
apres revenu de 4 heures a 500°C (ou de 4 heures a 600°C), les écarts atteignent 10% et
peuvent étre attribués a des incertitudes expérimentales. En effet, dans certains cas, la
régulation imparfaite de la vitesse de déformation conduit a des « oscillations » sur les
courbes contraintes—déformations (suite de chargements et de relaxations de contraintes) dont

I’amplitude peut atteindre 10% .
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Figure 5.10 Comparaison entre expérience et simulation des tractions a température ambiante

Pour les tractions a température de revenu, les parametres relatifs a la contrainte visqueuse
sont calculés a 1’aide des courbes obtenues aux diverses vitesses de déformation (10'3, 10 s'l)
sauf pour le revenu a 250°C pour lequel nous avons supposé les effets visqueux négligeables.
La figure 5.11 ((a) a (c¢)) fournit une comparaison entre les courbes de traction expérimentales
et les simulations des essais aux diverses températures. On voit que les courbes calculées avec
les parametres obtenus par ZeBuLon sont bien en phase avec les courbes expérimentales.
Nous notons néanmoins des écarts relativement €levés dans le cas apres revenu a 600°C

pendant 1 heure aux tres faibles déformations.
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Figure 5.11 Comparaison entre expérience et simulation pour deux vitesses de déformation
(tractions a la température de revenu)
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Figure 5.12 Comparaison entre expérience et simulation pour les tractions a température de
revenu (vitesse de déformation 107 s™)

La figure 5.12 ((a) a (f)) montre les courbes mesurées et simulées pour les tractions a
température du revenu (avec une vitesse de déformation de 107s™). Les parametres visqueux
déterminés précédemment ont été utilisés pour déterminer les autres parametres. On constate
une assez bonne cohérence entre courbes mesurées et simulées. On peut néanmoins remarquer
que le modele prévoit systématiquement une transition « élastoplastique » plus "brutale" que
I’expérience et ceci est d'autant plus marqué que la température est élevée. Ceci peut étre dii a
notre hypothese que les comportements d'écrouissage (et visqueux) ne dépendent pas des
évolutions microstructurales. Nous avons en effet montré que pour les températures de revenu
de 500°C et 600°C, I'évolution microstructurale induit une diminution du taux d'écrouissage

(figure 5.8).
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Figure 5.13 Evolutions des parameétres de la loi de comportement élastoviscoplastique

en fonction de la température
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Les valeurs des coefficients de la loi additive obtenues sont rassemblées dans les tableaux 5.3
et 5.4. La figure 5.13 montre 1’évolution des divers parametres en fonction de la température
de traction. Notons que nous avons supposé que les effets visqueux sont négligeables en

dessous de 350°C (valeurs proches de T¢/3).

La figure 5.14 donne 1’évolution de la contrainte seuil en fonction des conditions de revenu et
de traction. La contrainte seuil diminue lorsque la température de revenu ou la durée du
palier isotherme augmente. Ces évolutions sont similaires a celles de la limite d'élasticité a

0,2% (figure 5.5, 5.6)
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Figure 5.14 Evolution de la contrainte seuil en fonction de la durée du revenu
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Tableau 5.3 Parametres de la loi de comportement de I’acier 80MnCr5 a température a

ambiante
o, (MPa) K(MPa.s™) n Young (MPa) | Poisson
Smin 1005

30min 963
R400-T30 h 045
2h 845

4h 840 1710 0,2 1,9x10° 0,28
R500-T30 Smin 720
30min 632
1h 570
2h 470
4h 240
R600-T30 Smin 480
30min 340
1h 320
4h 214

Tableau 5.4 Parametres de la loi de comportement de I’acier 80MnCr5 a haute

température
Durée o, (MPa) H (MPa) n K m Young (MPa) | Poisson
(MPa.s™)

R250- 1h 605 - -
T250 h 495 1620 0.13 1,68x10° 0,28

4h 550

5min 327
R400- 1h 323 1200 0,125 400 0,12 1,60x10° 0,28
T400 2h 315

4h 315

5min 144
R500- ™ 30min 110 404 0,12 960 0.15 1,274x10° 0,28
T500 M 8

4h 60

5min 56
R600- h 355 54 0,11 1085 0,21 0,9x10° 0,28
T600 4h 15.5
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V.3.2.2 Calcul de la contrainte seuil avec prise en compte de I’évolution de la

microstructure lors du revenu

D’apres la théorie classique du durcissement, la contrainte d'écoulement du matériau est
déterminée par les interactions entre les dislocations et les divers éléments de la
microstructure (dislocations, précipités, joints ou sous joints de grain, atomes de solutés).
L’influence de la microstructure sur le durcissement des matériaux a fait 1’objet de
nombreuses études. Ici, nous avons essayé de relier la contrainte seuil a la microstructure par
un modele additif prenant en compte les diverses contributions, chacune d’elle étant estimée
par une relation incluant des parametres microstructuraux et l'effet de la température de

déformation.

Tout d’abord, nous avons estimé la contrainte seuil par la loi suivante :

0y=0 +(0p +0 +0y,)+0, +0, (5.12)

Ofer, st la force de Peierls du fer pur
Gc, Ocr, Oumn, les contributions de durcissement des atomes de C, Cr et Mn
Op, la contribution des précipités

Obis, 1a contribution des dislocations

Dans notre approche, nous n'avons pas pris en compte une contribution additionnelle due a la

taille des plaquettes de martensite comme nous le détaillerons par la suite.

i. Estimation de la force de Peierls du fer pur G,

Dans le chapitre I, nous avons vu que la force de Peierls dans la littérature varie entre 14 et
219 MPa a I'ambiante. Ici, nous avons estimé la force de Peierls d’apres les résultats
expérimentaux de Liebaut [LIEB88] relatifs au comportement du fer pur a différentes

températures. Nous avons obtenu une équation approchée :

Oper =78-Tx2,3x10? MPa (5.13)

ou T est la température exprimée en Kelvin.
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Notons que cette loi integre une faible contribution de taille de grain de la ferrite (celle-ci est

relativement petite car la taille moyenne des grains est grande (environ 100um)).

ii. Contribution au durcissement par les atomes en solution solide

Dans notre modele, la composante au durcissement par le carbone dans la matrice est calculée

par I’équation de Kock [KOC34] :

Ce :Cp(Xc)”2 (5.14)
ou C est une constante, u le module de cisaillement, Xc la concentration en carbone de la
matrice. Une valeur de 0,0167 est estimée pour la constante C (en se référant a [KRAU99]).

L'effet de la température est pris en compte par les variations de L.
En considérant la figure 1.10 et le tableau 1.1, nous pouvons constater que les effets du Cr et
du Mn sont relativement faibles. De plus, les deux courbes sont en opposition. De ce fait,
nous avons avancé I’hypothese suivante :
Gcor+ Ovn =0 (5.15)
iii. Calcul du durcissement par les précipités

Nous utiliserons les lois décrites dans le chapitre I [DESC99], c'est-a-dire :

- Quand le cisaillement est dominant, la loi est la suivante :
o, =K,(R)", K, =002Mu/b"* (5.16)
- Quand le contournement est dominant :

o, =K,f"*IR,,  K,=0,6Mub (5.17)

ou f est la fraction volumique de précipité, R, le rayon moyen de précipité, b le module du

vecteur Burgers, M le facteur de Taylor (M=3) [BONAO4].

Comme précédemment, l'effet de la température est décrit par la variation de [L.
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La transition entre le mécanisme de cisaillement et de contournement a lieu pour une taille
critique estimée a 10b (avec b, module du vecteur de Burgers) environ selon la littérature

[GODA99]. Nous avons choisi une valeur de 2,8 nm dans notre calcul.
iv. Calcul du durcissement par les dislocations

Dans la matrice martensitique, il existe des joints de plaquettes (ou lattes) et aussi les anciens
joints des grains austénitiques et une forte densité de dislocations. Les interactions entre les
dislocations et la forét de dislocations et les différents joints peuvent fournir un effet de

durcissement treés important.

Du fait de sa complexité, 1’évaluation de I’effet de durcissement des divers joints est tres
difficile. Dans la littérature, des relations soit de Hall-Petch, soit de Langford-Cohen
[LANG70] sont généralement proposées entre la limite d’élasticité et la taille de
grains/plaquettes [VEAUO3]. Ainsi, Young [YOUNO94], Smith et Hehemann [SMIT71],
montrent, a partir de résultats expérimentaux, que la limite d'élasticité est inversement
proportionnelle a 1’épaisseur des lattes ; Naylor [NAYL79] propose, quant a lui, un parametre
M dépendant de I’épaisseur des plaquettes et de leur longueur (longueur qui dépend de la

taille de grain austénitique).

Dans notre cas, 1’évaluation de I’effet de durcissement par les joints est encore plus complexe
parce que la croissance des plaquettes (ou lattes) est discontinue [CARO72] ou hétérogene
[NATOOS] au cours du revenu. Particulierement au début de la coalescence, les joints de
faible désorientation disparaissent en raison d’un mécanisme de restauration. Ainsi, il est tres

difficile d’estimer les tailles des plaquettes (lattes).

Nous avons donc décidé de décrire les effets du durcissement tant par les joints que par les

dislocations avec un unique parametre que nous appellerons « densité de défauts ».

Nous avons repris une équation de Friedel [FRIE64] pour calculer le durcissement par les

dislocations et les joints :

G, = Ouby/p  (MPa) (5.18)
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ou b est le module du vecteur de Burgers, u le module de cisaillement, p la «densité de
défauts » et o une constante. Pour les dislocations, cette valeur est de 0,38 pour la martensite
et le fer polycristallin selon [YOUN94] et comprise entre 0,3 et 0,6 selon [DIET88]. Dans

notre cas, elle est ajustée par :
0=0,39957 -4,4223x10*T (5.19)
ou T est la température exprimée en Kelvin.

Afin de calculer le durcissement engendré par les dislocations et les joints, nous avons besoin
de connaitre 1’évolution de la densité des défauts lors du revenu. En général, on admet quela
restauration est thermiquement activée. En conséquence de quoi, I’évolution de la densité des

défauts s’exprime par [HOUS89] :

dp 0
= _Cpexp(——— 5.20
” pexp( RXT) (5.20)

ou C est une constante, p la densité de défauts, Q 1’énergie d’activation, t la durée du revenu

et T la température en Kelvin.

Par I’intégration de I’équation 5.20, on peut établir la relation suivante reliant la densité de

défauts dans la matrice avec la température (T), et la durée du revenu (t) :

p= exp(— C, exp(— %}f +C 2} (m™) (5.21)

8

ou C; et C, sont des constantes.
Les parametres C; et C, sont tirées de la littérature [HOU89] [HOFF97] : Cl= - 2,1><104, C2 =

36,84. L énergie d’activation Q est de I’ordre de 1’énergie de diffusion d’un atome de fer dans

une dislocation. Ici, nous avons utilisé la valeur Q=134kJ/mol [TAYL92].
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V.4 Résultats calculés et discussion

A T’aide du jeu de données et de la méthode décrits précédemment, nous calculons 1’évolution
de la contrainte seuil pendant le revenu. Dans les simulations, une étape de chauffage a

10°C/s est prise en compte avant chacun des paliers isothermes.

V.4.1 Comparaison des contraintes seuil calculées et simulées par ZeBulon

Les figures 5.15 (aetb), 5.16 (aetb), 5.17 (aet b) et 5.18 (a et b) montrent les évolutions de
la contrainte seuil calculées en fonction du temps de revenu respectivement a la température
de revenu (figures a) et a température ambiante (figures b) apres revenus a 250C°, 400°C,
500°C et 600°C. Les diverses contributions de durcissement et les valeurs de la contrainte

seuil obtenues avec le logiciel ZeBul.on sont aussi portées sur ce graphique.

On peut remarquer que c’est le durcissement par les défauts qui supplante toutes les autres

contributions au durcissement pour la martensite sans revenu.

L’évolution de la contrainte seuil calculée lors du chauffage et du maintien a 250°C (figure
5.15a) montre que, quand la température augmente (au cours du chauffage), le durcissement
par les défauts diminue ; ceci est lié a la diminution du module de cisaillement avec la
température (la densité de dislocations ne varient quasiment pas a 250°C). De méme, le
durcissement lié au carbone et la contrainte de friction du fer diminuent lentement induisant

une diminution de la contrainte seuil.
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Figure 5.15 Evolution de la contrainte seuil et de ses diverses contributions

calculées apres revenu a 250°C.
Quand le carbure epsilon précipite dans la martensite, le durcissement lié aux précipités

augmente (conduisant a une augmentation de la contrainte seuil) mais le durcissement lié au

carbone diminue ce qui contribue a la diminution de la contrainte seuil). Pendant le palier
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isotherme, les différentes composantes du durcissement restent sensiblement constantes sauf
le durcissement lié aux précipités. A 300s, ce dernier diminue du fait de 1'augmentation de
taille des précipités et de la transition entre mécanisme de cisaillement et de contournement.
Apres un revenu d’environ 5000s, il augmente a nouveau du fait de la précipitation des

particules de cémentite. La contrainte seuil suit la méme évolution.

On peut relever la bonne corrélation entre la courbe calculée et les résultats obtenus avec
ZeBuLon a cette température. L'écart plus important que nous notons a 1 heure de revenu
pourrait étre rattaché a une sous-estimation de la taille critique des particules pour la transition

entre mécanisme de cisaillement et de contournement.

En ce qui concerne le comportement a température ambiante apres revenu a 250°C (fig 5.15b),
nous retrouvons bien siir les mémes effets des évolutions microstructurales que celles décrites
ci-dessus. Mais, les niveaux des différentes contributions au durcissement sont plus élevés
(surtout la contribution des dislocations) car le module de cisaillement est plus élevé et il en
résulte donc une contrainte seuil a 1'ambiante plus élevée. (Nous n'avons malheureusement
pas de résultats expérimentaux a température ambiante apreés revenu comme nous l'avons

mentionné précédemment).
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Figure 5.16 Evolution de contrainte seuil et de ses diverses contributions apres revenu a

400°C

L’évolution de la contrainte seuil calculée lors du chauffage et du maintien a 400°C (figure
5.16a) suit aussi tres logiquement les évolutions de microstructures. Au cours du chauffage, la

précipitation du carbure epsilon induit comme précédemment une petite augmentation de la
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contrainte seuil mais celle-ci décroit ensuite fortement du fait de I'appauvrissement en carbone
de la solution solide et a la diminution du durcissement i€ aux défauts. Pendant le maintien
isotherme, c'est essentiellement 1'augmentation de taille des particules de cémentite (figure

4.37) qui est a l'origine de la diminution (relativement lente) de la contrainte seuil.

A température ambiante, on peut noter que le durcissement par les défauts représente la

contribution la plus importante a la contrainte seuil.

Nous voyons, a 400°C comme a température ambiante, que le calcul sousestime la contrainte
seuil par rapport aux résultats obtenus a l'aide de ZeBuLon. Nous attribuons ces écarts a une
surestimation des tailles de particules calculées par notre modele. Elle peut étre liée a notre
hypothese de particules sphériques qui, comme nous l'avons vu dans les analyses
microstructurales (figure 4.22) n'est pas vérifiée a 400°C méme pour des maintiens de 8

heures.

Pour les revenus a 500°C et 600°C (figures 5.17 et 5.18) les évolutions microstructurales sont
similaires a celles décrites a 400°C. Mais, du fait de 1'augmentation de taille plus importante
des particules de cémentite au cours du palier isotherme, le durcissement 1i€ aux précipités est
plus faible : il est proche de zéro pour un revenu de 4 heures a 500°C et des quelques minutes
de revenu a 600°C. Mais le fait le plus marquant est la diminution du durcissement lié a la
densité de défauts qui ici est due a la restauration. Celle-ci commence quand la durée du
revenu est de l'ordre de 5Smin a 500°C et d'environ 1 min a 600°C. Le durcissement
correspondant tend vers zéro apres un revenu de 9000s a 600°C. 1l est intéressant de noter que
pour un revenu de 4 heures a 600°C, le calcul indique qu'il ne reste quasiment que la

contribution de la contrainte de friction du fer dans la contrainte seuil a température ambiante.
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Figure 5.17 Evolution de la contrainte seuil et de ses diverses contributions
apres revenu a 500°C
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Figure 5.18 Evolution de la contrainte seuil et de ses diverses contributions
apres revenu a 600°C

La comparaison entre résultats calculés et résultats donnés par ZeBuLon est trés satisfaisante
pour les revenus a 500°C. Pour le revenu a 600°C, le calcul surestime la contrainte seuil a
température ambiante pour les durées de revenu les plus grandes. Cet écart peut étre lié a la
surestimation des tailles de particules calculées par notre modele d’évolution microstructurale

(figure 4.37).
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Pour compléter I’exploitation de notre modele, il nous a paru intéressant d’analyser (dans le
paragraphe suivant) 1'évolution de la contrainte seuil calculée a température ambiante en
fonction de la température de revenu. C’est en effet, ce type de résultats qui est généralement
donné dans la littérature pour décrire le comportement mécanique a température ambiante

apres revenu.

V.4.2 Evolution de la contrainte seuil a température ambiante en fonction de la
température du revenu

La figure 5.19 montre 1'évolution de la contrainte seuil a température ambiante en fonction de
la température de revenu pour des durées de revenu d'une heure). Elle donne aussi les valeurs
obtenues pour les différentes contributions au durcissement. Quand la température de revenu
augmente, nous observons que la contrainte seuil augmente d’abord en raison du
durcissement par les précipités. Elle atteint un maximum a 100°C et diminue ensuite
faiblement jusqu'a 300°C puis plus rapidement aux températures supérieures. Cette évolution
est similaire aux évolutions généralement rapportées dans la littérature pour la limite

d'élasticité a 0,2%. (figure 1.9).
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Figure 5.19 Evolution des diverses contributions au durcissement et de la contrainte seuil

résultante en fonction de la température du revenu (1 heure)

Le tableau 5.5 donne la proportion des composantes du durcissement aux diverses

températures. Pour la martensite sans revenu, on peut noter que la contrainte seuil se compose
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de la force de Peierls du fer pur (64MPa), du durcissement de la solution solide (232MPa) et
du durcissement par les défauts (627MPa). Les proportions de ces trois contributions sont
respectivement de 7%, 25% et 68%. En raison de la consommation des atomes de carbone
par la précipitation des carbures, la contribution de la solution solide diminue rapidement.
Quand la température du revenu est inférieure a 300°C, la contribution des petits carbures
joue un role important et atteint 38% a 33% de la contrainte seuil. A plus haute température,
cet effet de durcissement diminue du fait de la coalescence des carbures. On peut relever que
c’est toujours le durcissement par les défauts qui s’avere €tre la contribution majeure pour
notre modele. Ce résultat est cohérent avec les résultats d'études antérieures portant sur les

diverses composantes de la limite d'élasticité a température ambiante [YOUN94] [DAIGS2].

Tableau 5.5 Proportion de chaque contribution dans la contrainte seuil a I’ambiante

apres revenu a diverses températures pour 1 heure

Température OFe Op Oc Opet

revenue (°C)

30 7% - 25% 68%
100 5,5% 38% 1,5% 55%
200 5,8% 35% 2,2% 57%
300 6% 33% 3% 58%
400 8,3% 17% 0,7% 74%
500 10% 9% 2% 79%
600 13% 1,5% 3.5% 82%
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V.5 Conclusion

Nous avons caractérisé 1’évolution du comportement thermomécanique de 1I’acier 80MnCrS5,
en fonction de différentes conditions de revenu, a température ambiante et aux températures
de revenu. Nous avons ainsi mis en évidence 1’incidence des évolutions microstructurales sur

les limites d’écoulement et sur les taux d’écrouissage.

Nous avons décrit le comportement thermomécanique de 1’acier 80MnCr5 par une loi thermo-
élasto-viscoplastique additive a écrouissage isotrope. Cette loi nous a permis d’obtenir une
description assez satisfaisante des résultats expérimentaux pour diverses conditions. L.e non
prise en compte de l'influence des évolutions microstructurales sur 1’écrouissage peut

néanmoins constituer une limite pour cette approche.

Nous avons également proposé une équation pour décrire I’évolution de la contrainte seuil en
fonction des parametres microstructuraux (taille de précipités, composition chimique de la
matrice et densité de défauts) et de la température de déformation. Les résultats obtenus au
cours du revenu et a température ambiante apres revenu sont satisfaisants en regard de la
complexité des phénomenes mis en jeu et des hypotheses faites pour les modélisations des

évolutions microstrucurales et du comportement thermomécanique.
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V1.1 Introduction

L’objectif de ce chapitre est de mener une premiere analyse de 1’évolution, au cours du revenu,
des contraintes résiduelles obtenues apres la trempe martensitique d’une piece d’acier. Ceci
implique de disposer d’un outil numérique capable d’une part de prévoir les contraintes
résiduelles apres la trempe et, d’autre part, d’enchainer avec le calcul de 1’évolution des

contraintes au cours du revenu.

Un modele de calcul couplé thermique-métallurgique-mécanique permettant de calculer les
évolutions couplées de températures, de microstructures et de contraintes internes au cours de
traitements thermiques (trempe dans la masse, traitement thermique superficiel, trempe apres
cémentation) d’une piece en acier de géométrie cylindrique existe au LSG2M [SJOS82],
[DENIS97]. Mais ce modele a deux limitations principales : la loi de comportement du
matériau est supposée thermo-élastoplastique bilinéaire et le cylindre est supposé infiniment

long (ce qui ne permet pas de prévoir la déformation de la piece apres traitement).

Pour lever ces limitations, le groupe de recherche a récemment choisi de travailler avec le
code de calcul par éléments finis ZeBuLon [BESS98] qui dispose d’une large palette de lois
de comportement des matériaux et permet d’effectuer des simulations en 3D. Mais pour
effectuer des simulations du traitement thermique des aciers, il est nécessaire d’implémenter
dans ce code les modeles de cinétiques de transformations de phases et les couplages qui en

résultent avec les modeles thermiques et thermomécaniques.

Dans une premiere partie, nous ferons un bref rappel sur les modeles couplé thermique-
métallurgique-mécanique actuellement utilisés pour la simulation de la trempe des aciers. Puis
nous décrirons la mise en place de 1’outil numérique ZeBuLon pour simuler la trempe et le
revenu (Ce travail a été réalisé par Bernard Dussoubs). Finalement, nous analyserons les

premiers résultats obtenus.
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VI.2 Rappel sur les calculs couplés thermique-métallurgique-mécanique

Pour calculer les évolutions des contraintes lors de la trempe d’une piece massive, il convient
de prendre en considération I’ensemble des couplages entre les évolutions thermiques,
métallurgiques et mécaniques tels qu’ils sont illustrés sur la. figure 6.1. Les évolutions de
température sont a I’origine des transformations de phases (2) et les transformations de phases
affectent les évolutions de température (du fait des chaleurs latentes de transformation et des
variations des propriétés thermophysiques) (3). Les gradients thermiques induisent des
contraintes internes (1) et inversement les chaleurs de déformation modifient les évolutions de
température. Mais, en traitement thermique, ce couplage est négligeable. Les transformations
de phases sont aussi a ’origine de contraintes par les déformations qui les accompagnent
(changement de volume) (4) et les contraintes affectent les cinétiques de transformation de

phases (5).

1. Contrainte
thermique

[ Thermique] — [ Mécanique ]

4. Contraintes de

) 3. Chaleur . )
2. Transformation latente transformation 5. Transformation
vs. Temps et modifiée par les
Température contraintes

[ Métallurgie ]

Figure 6.1 Schéma des processus et couplages lors du traitement thermique.

Dans la suite, nous faisons un bref rappel sur les modeles les plus couramment utilisés. Des
informations complémentaires peuvent étre trouvées dans des papiers de revue de la littérature

[DENI97], [DENIO2].
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VI1.2.1 Calcul thermique

La distribution de température dans une piece au cours du traitement thermique est calculée

avec I’équation de conduction de la chaleur :

div(hgradT)+q =pC, % (6.1)

ou T est la température, A la conductivité thermique, p la masse volumique, Cp la chaleur

spécifique, ¢ le temps et g la puissance thermique dégagée par la transformation de phases.

g=xam, Dr

CAH, = (6.2)

ou y; est la fraction volumique de constituant k, et AH; I’enthalpie de transformation de

phases pour le constituant k.

Les propriétés thermophysiques (A, p, Cp ) sont fonction de la température et de la fraction

volumique des différents constituants par une loi des mélanges linéaire.

Les échanges de chaleur avec le milieu de trempe sont décrits par la condition limite de

surface :
-A (dT/dn);=® avec ® =h (Ts-T,) (6.3)

ou @ est la densité de flux de chaleur superficiel, h le coefficient de transfert de chaleur

superficiel, T la température de surface et Ty la température du milieu de trempe.

VI 2.2 Calcul métallurgique

En général, dans les calculs de contraintes internes, on utilise des modeles globaux pour
prévoir les cinétiques de transformations de phases des aciers au cours du refroidissement. Un
tel modele a été développé au LSG2M [DENI99]. Pour les transformations avec diffusion

(ferritique, perlitique, bainitique), il est basé sur la modélisation des cinétiques de
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transformation isothermes par des lois de type Johnson-Mehl-Avrami et 1'application d'un
principe d'additivité pour prévoir les cinétiques en conditions anisothermes. Ce modele prend
aussi en compte les effets de champs de contraintes sur les cinétiques de transformation de
phases. Nous ne détaillons pas davantage ce modele car par la suite nous ne nous
intéresserons qu'a la transformation martensitique qui est décrite par la loi de Koistinen-

Marburger :
Yu =y, (I—exp(=Agy, (M =T))) (6.4)

ou yy est la fraction volumique de martensite, Mg la température de début de transformation
martensitique, yy la fraction volumique d’austénite restante a la température Ms, Agy le
coefficient de Koistinen-Marburger et Mg la température de début de transformation

martensitique.

VI1.2.3 Calcul mécanique

L’équation constitutive qui gouverne le probléme et la genese des contraintes internes

(hypothese des petites déformations) se formule comme suit :

de;' =de, +de;” +de;" +de; +de;" (6.5)

L’incrément de déformation totale dgijT est divisé en cinq contributions : les incréments de
déformation élastique de;;° , déformation plastique ou viscoplastique dg;®, déformation
thermique deijTh, déformation due a la transformation de phases (changement de volume) dgijTr

et de déformation de plasticité de transformation deiij .
i. L’incrément de déformation élastique

Il est relié a I’'incrément de contrainte par 1’intermédiaire de la loi de Hooke :
e 1
& “E (1+v)o, +6ijuzcii (6.6)
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ou E est le module Young, v le coefficient de Poisson. Ils dépendent de la température et de la

fraction volumiques des différents constituants.

ii. L’incrément de déformation plastique
I1 est calculé a partir de la théorie classique de la plasticité ou de la viscoplasticité a 1’aide du
critere de Von Mises et des lois d’écoulement associées telles que nous les avons rappelés
précédemment (équations (5.4) a (5.9)).
Lorsque le comportement du matériau est supposé thermoélastoviscoplastique, la contrainte
d'écoulement tient compte d'un terme d'écrouissage par la déformation et de la contrainte
visqueuse (figure 5.11). Pour l'acier multiphasé, on admet généralement une loi des mélanges.
Les modeles travaillent généralement avec des hypotheses d’écrouissage isotrope et/ou
cinématique et prennent en compte une possible restauration de 1'écrouissage au moment des
transformations de phases.

L’incrément de déformation thermique

Ce terme correspond a la dilatation ou a la contraction thermique des diverses phases. Il

s’écrit :
T
Th
&y = v, |, (1)dT 6.7)
k 0
ou oy(7) est le coefficient de dilatation thermique linéaire du constituant k.

iv. L’incrément de déformation de transformation de phase

La déformation de transformation représente I’expansion volumique associée aux

transformations de phases. Elle est calculée par :
Tr Tr
& = Z Yi€rooc (6.8)
k
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N Ti z - N . .
oll &, . est la déformation due a la transformation dans le constituant k, avec comme

référence 1’ austénite a 0°C.

v. L’incrément de déformation de plasticité de transformation de phases

La plasticité de transformation représente la déformation supplémentaire qui se produit lors

des transformations de phases sous contrainte. Elle est calculée a partir de la relation suivante :

t 3
de ;" =5Kk f(yody,S,; (6.9)

ou §; sont les composantes du tenseur déviateur des contraintes, Kj; et f{y,) sont

respectivement une constante et une fonction déterminée expérimentalement.

V1.3 Mise en place de I’outil numérique pour la trempe

Nous décrirons d’abord la démarche mise en place pour la simulation numérique de la trempe,

puis nous présenterons les résultats obtenus.

V1.3.1 Démarche

Dans un premier temps, il a fallu rendre ZeBulLon opérationnel pour simuler numériquement
la trempe. Pour ce faire, nous avons choisi le cas de la trempe martensitique d’un cylindre
pour 2 raisons. Ce cas permettra d'une part d’obtenir une microstructure martensitique dans la
picce apres trempe associée a un champ de contraintes résiduelles dont nous pourrons
analyser la relaxation au cours du revenu. D’autre part, il a été largement étudié par le passé
au LSG2M [DENIS85] et utilisé dans de nombreux « benchmarks » lors de tests de différents
codes de calcul par éléments finis: LAGAMINE [HABRS89], SYSWELD [BOUF93],
FORGE2 et 3 TTT [ALIAOO]... Il nous a donc paru logique de I’utiliser aussi comme cas test
de ZeBuLon.
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Dans une premiere étape, les modeles présentés ci-dessus ont été implémentés dans le code de
calcul ZeBuLon. Pour le cas test, certaines simplifications ont été faites afin de faciliter les
comparaisons entre codes de calcul. En particulier, le comportement du matériau est supposé
thermo-€lasto-plastique avec écrouissage isotrope et linéaire et on ne tient pas compte de la
restauration d'écrouissage. Puis, des comparaisons entre les résultats obtenus a 1'aide du code

ZeBuLon et des résultats antérieurs ont ét€ menées.

VI1.3.2 Résultats

Il s'agit de simuler la trempe a l'eau froide depuis 900°C d'un cylindre de 35mm de diametre
et de 105mm de hauteur en acier 60NiCrMoll qui ne subit que la transformation
martensitique au cours du refroidissement. Le calcul est effectué pour une géométrie
bidimensionnelle axisymétrique dont le maillage est représenté sur la figure 6.2. Il comporte

600 éléments quadratiques axisymétriques a 8 nceuds (et 9 points de Gauss).

1.7 {6 5
S B 9
I | I
1 i 1
: C I
1 ! 1 |4
3 . — f_d__isged 2
I I I
| | |
| i I
e L. bisanioe !
1| ¢ i 3
&
- , i
d=0.77450 | 2
(a) Maillage (b) L’élément

Figure 6.2 Schéma du maillage et de 1'élément fini utilisé

L'ensemble des données nécessaires au calcul ont été reportées dans l'annexe 3. Le pas de

temps choisi est de 0,001s.
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Les figure 6.3 (a) a (d) montrent les résultats calculés a 1'aide du code de calcul ZeBulon et la
comparaison avec des résultats antérieurs obtenus a l'aide du code de calcul Forge 2 TTT. Les

résultats sont donnés dans le plan médian du cylindre.

La trempe a 1'eau froide engendre des vitesses de refroidissement tres élevées, notamment en
surface, et donc des gradients élevés dans le cylindre (figure 6.3 (a)). A la température Ms
(247°C) se produit la transformation martensitique en surface comme a cceur comme 1'illustre
la figure 6.3(b). En fin de trempe, la microstructure est constituée d'environ 90% de

martensite et 10% d'austénite résiduelle.

Les résultats calculés a 1'aide de ZeBulon sont proches de ceux obtenus a I'aide de Forge 2
TTT. Mais nous observons néanmoins des écarts de température qui peuvent atteindre 5% en
surface. Il en résulte des €carts sur les cinétiques de transformations de phases. Ils peuvent
étre attribués a des effets de maillage (beaucoup plus fins dans le cas des calculs avec Forge)
et/ou de pas de temps. Mais il a été montré récemment que I’incidence d’un raffinement de
maillage dans ZeBuLon est relativement faible. Par contre les écarts pourraient provenir de la
gestion du couplage thermique-métallurgie qui est différente dans les deux codes de calcul,

point qui est encore a 1'étude dans ZeBuLon [CAILO6].
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Les évolutions de la contrainte axiale en surface et au coeur du cylindre lors de la trempe sont
représentées a la figure 6.3(c). (Nous n'avons pas représenté les contraintes tangentielles car
elles suivent le méme type d'évolutions). Lorsque le refroidissement s’amorce, les contraintes
de traction a la surface et les contraintes de compression résultent des gradients thermiques
entre la surface et le centre. Quand la surface atteint la température Ms et se transforme en
martensite, 1’accroissement de volume dii a la transformation martensitique induit une
importante compression a la surface. Pour des raisons d'équilibre, les contraintes de
compression a cceur diminuent. Au fur et a mesure de la progression de la transformation vers
I’intérieur du cylindre, les contraintes de compression en surface augmentent puis diminuent,
alors que les contraintes a coeur passent en traction et augmentent. Lorsque la transformation
martensitique se produit au centre, les contraintes (de traction) diminuent et passent en

compression.

Le profil de contraintes résiduelles est caractérisé par des contraintes de compression a cceur
et des contraintes de compression (plus faibles) en surface. Les valeurs maximales de
contraintes de traction sont situées a environ 2mm sous la surface. Il est a noter que les
contraintes résiduelles ont comme origine, dans le cas étudié ici, les déformations plastiques
générées au cours du refroidissement et les déformations de plasticité de transformation
(toutes deux étant bien siir hétérogenes a 1'échelle du cylindre). Une analyse plus détaillée de
l'incidence de ces déformations sur les contraintes résiduelles peut étre trouvée dans
[DENIS85], [DENI8S7]. A titre indicatif, la figure 6.3.(e) donne 1'évolution des déformations

plastiques équivalentes cumulées au centre et en surface du cylindre. On peut voir qu'elles ne

dépassent pas 1,1% en surface et 0,6% a cceur en fin de trempe.

Les écarts que nous observons entre les niveaux de contraintes résiduelles calculées par les 2
codes sont certainement a attribuer aux écarts sur les évolutions de température et sur les
cinétiques de transformations de phases mis en évidence précédemment qui se répercutent sur

les déformations de plastiques et de plasticité de transformation.

Il faut aussi signaler que les calculs ci-dessus ont di étre effectués sans prise en compte de la
chaleur latente de transformation. En effet, a ce jour, des problemes de convergence

numérique ne sont pas completement résolus dans ZeBulon. Mais, comme nous le montrons
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dans l'annexe 4, la prise en compte de l'enthalpie de transformation de phases modifie

essentiellement les niveaux de contraintes résiduelles calculés et non la forme du profil.

Aussi, méme si les calculs pour le cas test ont été réalisés avec des hypotheses simplificatrices,
comme nous nous intéressons ici plus aux répercussions du revenu sur les profils de
contraintes résiduelles qu'a leurs niveaux exacts, nous avons conclu que nous pouvions

enchafner avec les calculs au cours du revenu.

V1.4 Simulation numérique du revenu

Nous préciserons d'abord la mise en place des modeles puis nous analyserons les résultats

obtenus.

V1.4.1 Modele

VI1.4.1.1 Calcul métallurgique

Le module de calcul des évolutions microstructurales développé précédemment pour les
alliages Fe-C (précipitation du carbure € et de la cémentite) a été implémenté dans le code de
calcul ZeBuLon et testé par rapports aux résultats que nous avions obtenus sur éprouvettes
dilatométriques. Dans la version actuelle du code, la transformation de 1’austénite résiduelle

au cours du revenu n’a pas encore été intégrée.

En ce qui concerne les couplages donnés sur la figure 6.1, nous avons négligé le couplage
thermique-métallurgique. En effet, les enthalpies de transformation pour la précipitation des
carbures sont tres faibles : 760 J/mol de martensite pour la précipitation des carbures de
transition et 1kJ/mol de martensite pour la précipitation de cémentite [AUBY98] (si nous les
comparons par exemple a I’enthalpie de la transformation ferrite + carbures ----> austénite au

chauffage qui est de 590x10%J/mol [DENI92].

Nous avons aussi négligé 1’effet des contraintes internes sur les cinétiques de précipitation. En

effet, des expériences de revenu sous contrainte de traction [MILL99] n’ont pas révélé d’effet
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de contrainte sur la précipitation des carbures de transition ni sur celle de la cémentite (au

moins jusqu’a des niveaux de contrainte de 400MPa).

VI1.4.1.2 Calcul mécanique

L’équation constitutive du matériau est celle donnée précédemment (équation 6.5) mais sans
le terme de plasticité de transformation. En effet, une plasticité de transformation associée a la
précipitation sous contrainte n’a pas €té révélée et ici nous ne traitons pas de la décomposition
de I"austénite résiduelle au cours du revenu pour laquelle une plasticité de transformation a

été clairement mise en évidence [MILL99].

Durant le revenu, le terme de déformation élastique est calculé en prenant en compte les
variations du module d’Young avec la température. Le coefficient de Poisson a été supposé
constant. Pour le calcul de la déformation thermique, nous avons supposé que le coefficient de
dilatation de la martensite ne varie pas avec la précipitation. Cette hypothese est justifiée par

nos essais de dilatométrie.

La déformation viscoplastique est déterminée a l'aide de 1'équation 5.11 ou les différents

termes sont calculés comme nous 1'avons détaillé dans le chapitre V.

La déformation de transformation de phases correspond aux variations de volume associées a
la précipitation du carbure epsilon et de la cémentite. En la supposant isotrope, elle peut étre
calculée a partir des volumes des mailles des différents constituants comme nous le détaillons

ci-dessous.

Pour la précipitation du carbure epsilon, si X est la concentration atomique de carbone dans la

martensite, la transformation s’exprime :

M - o + €

(100-X)Fe + XC — (100-X-2,4X)Fe + X Fe, 4C (6.10)

D'apres [LIU91], on en déduit que le changement de volume associé a la précipitation du

carbure epsilon est :
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2,4X 4 (100-3,4X)
AVS _ Vs +Va _VM _ 2 vg 2 va
v, v, 100 - X
v

-1 6.11)

Ou v, vy et vy sont respectivement les volumes de la maille du carbure epsilon, de la ferrite et

de la martensite. Nous avons extrait ces parametres de la littérature [LIU91] comme :

ve = 0,0235 nm® (6.12)
Vo= 0,0285 nm’

ve=0,0388 nm’

vm = 0,0235+0,07C nm®

Avec C la teneur pondérale en carbone. Dans 1’alliage Fe-C binaire, la relation entre X et C

s’établit comme suit :

X :ﬂ (6.13)
12-43C

La déformation due a la précipitation du carbure epsilon est partant :

: (6.14)

Une démarche tout a fait analogue permet de calculer la déformation due a la précipitation de
la cémentite.
M - o + 0

(100-X)Fe + XC — (100-X-3X)Fe + X Fe;C (6.15)

La déformation volumique est :
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3X (100-4X)
el

- A VH o
AVe _VotVi=Vu _ 3 2 1 (6.16)
V., v, 100- X
2
De plus :
E M rar = - 0 (6.17)
VM
A partir des équations 6.14 et 6.17, on peut obtenir :
6 arenary = L Ve AV, (6.18)
3 AV, +V,

VI1.4.2 Résultats

Pour simuler le revenu, nous avons imposé une vitesse de chauffage constante de 10°C/s a la
surface du cylindre jusqu’a 620°C puis un court maintien a cette température. Le maintien n'a
pas pu étre prolongé pour des raisons de temps de calcul et de stockage de résultats calculés.

En effet, le temps CPU pour la simulation présente est de 80h environ.

Des améliorations de la méthode numérique sont a prévoir dans le futur pour simuler un

traitement de revenu complet avec le refroidissement jusqu'a température ambiante.

La figure 6.5 présente les évolutions de la température au centre et a la surface du cylindre au
cours de la trempe et du revenu. Au cours du revenu, on peut noter des écarts de température
centre-surface croissants jusqu'a ce que la surface atteigne 620°C (leur valeur maximale est de

140°C) puis bien siir décroissants pendant le maintien isotherme.
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Figure 6.5 Le cycle thermique (trempe-+revenu)

VI1.4.2.1 Résultats métallurgiques

La figure 6.6 montre les cinétiques de précipitation associées aux évolutions de température
au cours du chauffage au centre et en surface du cylindre. A 170s (environ 20s apres le début
du chauffage), la surface atteint la température de 180°C et les carbures epsilon précipitent
dans la martensite. Quand la température en surface atteint environ 250°C, la cémentite
précipite alors que les carbures epsilon se dissolvent. Ces transformations prennent fin quand
la température atteint environ 320°C. La microstructure est alors composée de cémentite dans
une matrice ferritique. Au cceur du cylindre, comme la vitesse de chauffage est plus faible, les

transformations commencent a des températures légerement inférieures.
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La figure 6.7 donne les évolutions de la composition chimique de la matrice (teneur en
carbone) lors du chauffage. On remarque comme précédemment un plateau qui correspond a
la dissolution du carbure epsilon et on confirme que la matrice est ferritique dans 1'ensemble
du cylindre apres 45s de chauffage. La figure 6.8 affiche les évolutions des tailles moyennes
du carbure epsilon et de la cémentite. En surface, du fait de la température plus élevée en fin
de traitement (620°C), la coalescence de la cémentite est déja bien avancée et la taille des
particules de cémentite atteint 35nm alors qu'au centre, ou la température atteinte n'est que de

530°C, la coalescence commence a peine et la taille des particules n'est que de 17nm.

171



Chapitre VI : Evolution des contraintes internes dans un cylindre massif au cours du revenu

VI1.4.2.2 Résultats mécaniques

La figure 6.9 donne les évolutions de la contrainte axiale au centre et en surface du cylindre
au cours de la trempe et du revenu ainsi qu'un zoom sur les évolutions au cours du revenu
(figure 6.9 (b)). Nous avons aussi représenté sur la figure 6.9(b) les évolutions de la contrainte

seuil calculée.

Des le début du chauffage et jusqu'a environ 177s, la contrainte de compression augmente en
surface et diminue a cceur. Cette évolution est due aux gradients thermiques générées au cours
du chauffage : la surface subissant un chauffage plus rapide que le cceur elle a tendance a
mettre le cceur en traction et a se mettre elle-méme en compression. Entre 177s et 182s, nous
voyons une petite diminution de la contrainte de compression en surface qui est due au
changement de volume associé a la précipitation des carbures comme nous le détaillerons par
la suite. Pendant cette phase de chauffage, le matériau est dans le domaine des déformations
élastiques. En effet, les contraintes internes restent nettement inférieures a la contrainte seuil :
par exemple a 180s, en surface, la contrainte équivalente de Von Mises est de 1’ordre de
200MPa (valeur proche de la valeur absolue de la contrainte axiale) alors que la contrainte
seuil est encore de 450MPa. On peut néanmoins remarquer que la contrainte seuil a déja
fortement diminué par rapport a sa valeur a température ambiante (600 MPa) due
essentiellement a la diminution du durcissement lié aux dislocations et a l'appauvrissement en
carbone de la solution solide comme on peut le voir sur la figure 6.10 qui détaille les

différentes contributions de durcissement.
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Figure 6.9 Evolutions de la contrainte axiale et de la contrainte seuil en surface et a ceur du

cylindre au cours de la trempe et du revenu

A partir de 190s, on note une inversion du sens de variation de la contrainte en surface qui
diminue continment jusqu’a la fin du chauffage. Cette diminution est liée a la diminution de

la contrainte seuil. On peut en effet noter qu’a partir de 180s (350°C) la contrainte seuil
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diminue plus rapidement essentiellement a cause de la précipitation de cémentite qui
appauvrit la solution solide en carbone et de 1’augmentation de taille des particules de
cémentite au cours du chauffage (figure 6.10). Ainsi, a 190s (430°C), le niveau des
contraintes internes atteint la contrainte seuil et le matériau subit une faible déformation
viscoplastique. Lorsque le chauffage se poursuit , la contrainte seuil continue a décroitre et les
contraintes internes suivent son évolution. Au centre, on peut conduire la méme analyse : a
210s, la contrainte équivalente de Von Mises et la contrainte seuil atteignent la méme valeur
et il en résulte une déformation viscoplastique. Comme la contrainte seuil continue a diminuer

quand la température augmente, la contrainte de traction continue a diminuer.
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Figure 6.10 Evolution de la température, de la contrainte seuil et des diverses

contributions au durcissement
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Figure 6.11 Evolutions au cours du chauffage du profil de 6 le long du rayon dans le plan

médian du cylindre

En plus des évolutions de contraintes au centre et en surface du cylindre que nous venons
d'analyser, il est intéressant de suivre les évolutions des profils radiaux de la contrainte
résiduelle axiale dans le plan médian du cylindre. (figure 6.11). Comme nous l'avons décrit
précédemment, en fin de la trempe, on observe une contrainte de compression relativement
élevée au centre (environ -180 MPa) et moindre en surface (-75 MPa environ) ainsi qu'une
contrainte de traction importante (150MPa) a 1,25 mm en dessous de la surface. Au cours du
chauffage, la contrainte de compression au centre chute trés vite pour tomber a zéro apres un
chauffage de 20s. Simultanément, la contrainte de compression en surface augmente a 200
MPa environ ; la contrainte de traction a 1,25mm en-dessous de la surface diminue aussi
rapidement a 40MPa. En fin de traitement, des contraintes de compression de 25MPa au

centre et de traction de SOMPa en surface sont observées.

Finalement, en fin de traitement, nous obtenons les profils radiaux des contraintes radiale,
tangentielle et axiale donnés sur la figure 6.12(a). Ces profils peuvent étre comparés a ceux
existants en fin de trempe (figure 6.12(b)). On peut relever que les contraintes résiduelles

générées lors de la trempe sont manifestement relaxées par le traitement effectué.
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Figure 6.12 Profils des contraintes résiduelles dans le plan médian du cylindre

A noter que dans I'ensemble du cylindre, apres le traitement de trempe et revenu, la contrainte
maximum reste inférieure a 50MPa (valeur tres faible) comme l'illustre la figure 6.13
donnant les isovaleurs de la contrainte axiale. Cette figure montre aussi la déformation du
cylindre apres trempe et apres trempe et revenu. Nous ne discuterons pas ici de la déformation
obtenue apres trempe qui résulte des déformations permanentes (plastiques et de plasticité de
transformation) générées au cours du refroidissement et des déformations de changement de
volume associée a la transformation martensitique. Une analyse détaillée peut étre trouvée
dans le travail de M. Veaux [VEAUO3]. Nous noterons seulement qu'apres chauffage, nous
avons bien siir la dilatation thermique mais la forme du cylindre est conservée ce qui est a
rattacher aux tres faible