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Symboles
Symbole Signification Unité
alfp Activité de |'espece i dans la phase ¢ -
P(i) Pression partielle de I'espéce i Pa
Ky Potentiel de nitruration atm™~1/2
T Température K
Ip Flux de I'espéce m1ls!
D; Coefficient de diffusion de l'espéce i m?.s71
C; Concentration massique de |'espece i %m
AH) Enthalpie de diffusion J.mol™!
Kor Produit de solubilité du composé i incluant |'effet Gibbs-Thomson -
K! Produit de solubilité du composé i -
k Constante de Boltzmann ]
Ag Force motrice de germination Jom™3
T Retard a la germination S
V; Volume molaire du composé i m~3.mol™!
y Energie d'interface entre la matrice et le précipité J.m™?
R Rayon du germe nm
R* Rayon critique du germe nm
Ny Densité de sites de germination m=3
YA Facteur de Zeldovitch -
B* Fréquence de collision en régime permanent s71
X Concentration atomique dans la solution solide %at
Xed Concentration atomique a l'interface matrice / précipité %at
TCRSS Cission critique résolue MPa
G Module de cisaillement MPa
b Vecteur de Burgers nm
A Distance inter-particule entre plus proches voisins nm
Distance inter-particule entre plus proches voisins dans un réseau
Ap . nm
carré
v Volume de précipité nm?
a, Limite élastique MPa
fouf, Fraction volumique de précipité -
Sy Surface moyenne d'un précipité intercepté par le plan de glissement m?
D, Diamétre moyen planaire dans le plan de glissement nm
D Diametre moyen d'un précipité nm
Dinax Diametre maximal du précipité mesuré expérimentalement nm
€plan Epaisseur moyenne des précipités dans le plan glissement nm
e Epaisseur moyenne de précipité nm
r Rayon moyen des précipités nm
7% Rayon planaire moyen des précipités nm
L, Distance inter-particule centre a centre nm
Ny Densité de précipités par unité de volume nm?
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Sigles
Frangais Signification Anglais
- Electron Cyclotron Resonance ECR
DRX Diffraction des rayons X -
- Diffraction des Electrons Rétrodiffusés EBSD
- Focused lon Beam FIB
MET Microscopie Electronique en Transmission -
Scanning Transmission Electron Microscopy STEM
- Bright Field BF
- Dark Field DF
- High Angle Annular Dark Field HAADF
- Electron Energy Loss Spectroscopy EELS
SDL Spectroscopie a Décharge Luminescente -
- Fast Fourier Transform FFT
HVL Modele de diffusion-précipitation développé par H. Van Landeghem -
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Dans le domaine aéronautique, les dentures et roulements des piéces mécaniques destinées
a des applications fortement chargées, telles que les transmissions de puissance, sont soumises a des
conditions en service de plus en plus séveres en termes de température, de vitesse de rotation et de
contraintes appliquées. Cette tendance, couplée aux exigences d’allégement des structures
mécaniques, fait du développement de nouvelles solutions techniques un aspect critique pour la
fiabilité de ces nouveaux assemblages mais également de compétitivité. Dans ce contexte, il devient
impératif d’optimiser toute la chaine de développement et production. Cette démarche passe par
I'optimisation du dimensionnement des pieces et des traitements permettant d'obtenir les
microstructures adéquates présentant les propriétés mécaniques idéales.

Les pignons des systémes d'engrenage contenus dans des transmissions de puissance
constituent des systémes mécaniques soumis a des phénomeénes de fatigue qui sont susceptibles de
rompre prématurément en service. Afin de prévenir la défaillance de ces pieces, il convient de
pratiquer des traitements de surface permettant a la fois d'accroitre la dureté superficielle et
d'introduire des contraintes résiduelles de compression. Dans cette optique, la société Safran
Transmission Systems (Safran TS, anciennement Hispano-Suiza) a lancé deux études doctorales en
collaboration avec le laboratoire Mechanics Surfaces and Materials Processing (MSMP) d'Aix-en-
Provence et I'Institut Jean Lamour (lJL) de Nancy afin de développer un traitement de nitruration
destiné aux systémes d'engrenage. Ce traitement s'avere étre un traitement particulierement adapté
a ce type de problématique. La nitruration est un traitement thermochimique, basé sur la diffusion
d'azote dans un métal ou un alliage métallique, qui est destinée a améliorer les propriétés de surface
de ces matériaux. Suivant les alliages métalliques et la profondeur de traitement envisagée, la
nitruration des alliages ferritiques est pratiquée a des températures comprises entre 500 et 570°C
pour des temps compris entre quelques minutes et une centaine d'heures. Lors de la nitruration des
aciers, l'azote peut produire un durcissement par effet de solution solide ou par formation de
nitrures ou carbonitrures par combinaison avec les éléments d'alliage. La formation de ces nitrures
dans la matrice métallique produit une mise en compression de la couche nitrurée. La présence
combinée de nitrures et de contraintes résiduelles de compression limite la formation et la
propagation de fissures dans la couche. L'utilisation de la nitruration profonde est justifiée lorsque
des efforts de contact important s'exercent et que les conditions de sollicitation (température
élevée, contrainte) rendent les propriétés des couches cémentées insuffisantes (risque
d'adoucissement du matériau). Les profondeurs de nitruration visées par Safran TS imposent des
temps de cycle de traitement de plus de 100 heures. Ces temps de cycle étant une limitation
importante au niveau industriel, il s'avere donc primordial de développer un cycle de nitruration
optimisé pour les besoins fonctionnels de Safran TS. L'objectif industriel de notre étude est donc de
définir les parametres de nitruration adaptés pour résister aux conditions en service des ensembles
mécaniques que sont les transmissions de puissance. Le choix du matériau s'est porté sur la nuance
d'acier 33CrMoV12-9 élaboré a l'air, refondu sous vide et ayant subi un traitement thermique
préalable. La société Safran TS souhaitant réaliser les traitements de nitruration profonde par voie
gazeuse, nous avons principalement travaillé sur ce procédé.
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Un traitement thermochimique de nitruration gazeuse a pour objectif, a partir d'une réaction
hétérogene de surface, de transférer dans I'acier en phase ferritique de I'azote atomique provenant
de la décomposition de la molécule d'ammoniac NH; a la pression atmosphérique. Dans le cas
général, le transfert d'azote conduit a la formation de couches de combinaison constituées des
nitrures de fer € et y' a la surface du matériau suivie d'une couche de diffusion présentant un
gradient de concentration en azote. La formation de ce gradient de concentration a partir de
I'interface couche de combinaison - matrice ferritique s'accompagne de phénomenes de
précipitation de nitrures dont la structure cristallographique, la morphologie, la répartition et la
composition chimique dépendent de la composition de |'acier, de la température et la composition
de l'atmosphere utilisée. Dans le cas d'atmosphére a base de mélange NH;-N,-H, a la pression
atmosphérique, le couple température - composition gazeuse permet de définir la grandeur appelée
Ky ou « potentiel de nitruration ». Suivant les valeurs des paramétres (composition chimique de
I'acier ferritique, température, Ky, temps) un traitement de nitruration gazeuse a partir de NH;
permet d'obtenir différentes configurations de couche : soit une couche de diffusion de type a (sans
couche de combinaison), soit une configuration de couches y'/a (une couche de diffusion avec une
couche de combinaison monophasée de y' en surface), soit une configuration de couche g/y'/a (une
couche de diffusion avec une couche de combinaison biphasée y'/g). La présence ou l'absence de la
couche de combinaison a ainsi une influence certaine sur le transfert d'azote a l'interface gaz/solide,
et par voie de conséquence, sur la diffusion de I'azote dans le matériau et sur la profondeur nitrurée.
Dans les applications industrielles sur les pignons nitrurés, la couche de combinaison est éliminée par
usinage. En effet, cette derniere est fragile et peut s'écailler et conduire a la défaillance prématurée
de la piéce en fatigue de roulement chargée. Ainsi, bien que la couche de combinaison soit destinée
a étre enlevée en fin de traitement, il est intéressant d'étudier son roéle sur le transfert d'azote dans
la couche de diffusion.

Le role joué par le carbone lors de la nitruration des aciers industriels est particulierement
important au regard des propriétés mécaniques induites par une nitruration profonde. La nuance
retenue dans cette étude (E-33CrMoV12-9) en contient 0,318 %m. Le carbone est principalement
présent dans ces aciers sous forme de carbures. Ces carbures, qui se dissocient lors d'un traitement
de nitruration, peuvent soit se transformer en nitrures, soit produire une source de carbone
atomique qui va diffuser dans la couche de diffusion. Cette diffusion peut produire une
décarburation de la couche ou conduire a la formation de cémentite dont on suspecte qu'elle joue
un role de premiére importance sur les propriétés mécaniques de la couche nitrurée. Il s'avére donc
important d'étudier I'influence des parameétres du procédé de nitruration gazeuse sur la distribution
du carbone au sein de la couche nitrurée. Bien qu'important, le carbone complique, par sa présence
dans I'acier, la compréhension des mécanismes conduisant a une couche de nitruration optimisée du
point de vue de son comportement mécanique. Pour cette raison, nous avons décidé de travailler en
parallele sur des alliages binaires Fer-Chrome.

D'un point de vue industriel, le développement d'un cycle de nitruration profonde est une
procédure chronophage et colteuse en raison des temps importants d'immobilisation des
installations de traitement et de la multiplication des essais nécessaires pour définir les parametres
de traitement idéaux. L'utilisation de modeles permettant de prévoir de maniere fiable les
microstructures et les propriétés mécaniques des couches nitrurées permettrait de réduire la durée
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et le colt de cette étape de développement. La fiabilité de tels modeéles va dépendre de leur capacité
a prendre en compte de la maniére la plus pertinente possible la microstructure de la couche
nitrurée. Dans ce mémoire, notre attention s'est principalement portée sur le durcissement des
couches nitrurées. Dans cet objectif, une étude détaillée de I'état de la précipitation en fonction de la
profondeur apparalt comme une étape indispensable pour décrire la microstructure des couches.
Devant la complexité des phénomenes de précipitation mis en jeu lors de la nitruration d'aciers de
construction, le choix s'est porté sur I'étude de systemes simplifiés constitués uniqguement de fer et
de chrome. La nitruration de tels alliages conduit a une précipitation de nitrures nanométriques qu'il
est possible d'étudier a l'aide de la microscopie électronique en transmission. Cette étude doit
permettre de décrire I'état de la précipitation (composition des nitrures, distribution en taille des
précipités et distance inter-précipités). L'objectif étant d'obtenir des informations fiables sur la
précipitation a des profondeurs données, qui permettront ensuite de proposer un modele
d'estimation de la dureté de la couche nitrurée, basé sur le mouvement des dislocations autour des
précipités.

Pour répondre a ces objectifs, ce mémoire a été divisé en quatre parties. La premiére partie
est dédiée a une synthése bibliographique sur la nitruration et les mécanismes de durcissement par
précipitation. Elle vise a présenter d'une part, certains procédés de nitruration et d'autre part, les
mécanismes a l'origine des microstructures et propriétés mécaniques observées sur les couches
nitrurées a l'issue du traitement. La seconde partie regroupe les descriptions des installations
expérimentales utilisées lors de I'étude, ainsi que les différents matériaux utilisés. Les techniques de
caractérisation ainsi que les protocoles mis en place y seront également définis, ainsi que les
domaines d'application de ces techniques et leurs limites. La troisieme partie traite de la démarche
mise en place pour proposer le cycle de nitruration profonde répondant a la problématique
industrielle et souhaitée par la société Safran TS. Au travers de I'étude paramétrique menée, une
évaluation de la criticité des paramétres matériau et procédé est également proposée. En s'appuyant
sur ces résultats préliminaires durant toute la phase de développement du cycle, il a ensuite été
possible de proposer un cycle de nitruration profonde répondant aux critéres définis par la société
Safran TS. Le cycle ainsi développé sera également présenté et caractérisé de maniere détaillée. Dans
cette partie, dédiée aux aspects procédé des traitements de nitruration, une étude comparative
entre la nitruration en phase gazeuse et la nitruration assistée par plasma dans un réacteur de type
ECR (Electron Cyclotron Resonance) a été entreprise. Pour finir, la quatrieme partie s'intéresse plus
en détails a la caractérisation de la microstructure des couches nitrurées et a leurs durcissements. on
y aborde, d'un point de vue qualitatif, la précipitation des nitrures au sein de I'acier 33CrMoV12-9 et,
d'un point de vue quantitatif, la précipitation des nitrures semi-cohérents se formant au sein de
I'alliage binaire Fe-Cr. A I'aide des informations sur |'état de la précipitation dans ce dernier alliage,
un modele simple de durcissement, basé sur le mouvement des dislocations, est proposé. La
robustesse du modele sera évaluée par confrontation avec des données expérimentales et issues de
simulations thermodynamiques de modeles de diffusion-précipitation. La confrontation du modéle
avec les résultats de simulation permet également d'évaluer la pertinence des modeéles de simulation
existants pour prévoir le gradient de dureté des couches nitrurées.
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I-1) Procédés de nitruration

La nitruration est un procédé thermochimique superficiel basé sur la diffusion d’azote et la
précipitation de nitrures dans un massif. Les matériaux nitrurés se caractérisent par une
augmentation substantielle de la dureté de la couche traitée, ainsi qu’une mise en compression de
celle-ci conduisant a une amélioration de la tenue en service des pieces.

La nitruration en phase gazeuse des aciers trempé-revenu est généralement effectuée a des
températures comprises entre 380°C et 580°C. La limite supérieure de traitement doit se situer en
dessous de la transformation eutectoide du systéme binaire Fe-N menant a la formation d’austénite
(Figure I-1 issue de [1] ). Cette température doit étre également inférieure a celle de revenu de
I'acier afin d’éviter des modifications microstructurales lors du traitement.

I-1.1) Nitruration en phase gazeuse
1-1.1.1) Diagrammes de phases

[-1.1.1.1) Systéme binaire Fe-N

Dans le cas du fer pur, la nature des phases qui se forment lors du traitement de nitruration
peut étre déterminée a l'aide du diagramme de phase Fe-N (Figure I-1). Aux températures de
traitement mises en jeu, le diagramme de phase prévoit I'existence de trois domaines monophasés.
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Figure I-1 : Diagramme de phases du systéeme Fe-N [1].

Un premier domaine correspondant a une solution solide d’azote dans la ferrite. Cette
derniére ne peut dissoudre qu’une faible proportion d’azote. Elle possede une structure cubique
centrée (CC) de groupe d’espace Im3m et de parametre de maille a = 0,2869 nm. La limite de
solubilité de I'azote dans la ferrite est tres faible et de I'ordre de 0,09 %m a 570 °C.

Le second domaine correspond a une phase intermétallique non-stcechiométrique de
formule générale Fe;N,, nommeée y’. Ce nitrure de fer possede une structure cubique face centrée
(CFC) de groupe d’espace Fm3m ou I'atome d’azote occupe le site octaédrique au centre de la maille
CFC. Son domaine d’existence s’étend de 5,712 %m a 5,858 %m a 570 °C et son parametre de maille
évolue entre 0,3788 nm et 0,3795 nm. Ce composé possede une dureté 4 a 5 fois plus élevée que
celle du fer pur et un faible coefficient de frottement.

Le troisitme et dernier domaine correspond a une phase intermétallique non-
stoechiométrique de formule générale Fe,N;, nommée €. Ce nitrure de fer posséde une structure
hexagonale compacte de groupe d’espace P63/mmc ol une quantité variable d’atomes d’azote
occupe les sites octaédriques de la maille. Son domaine d’existence est tres large, a 570 °C par
exemple, il s’étend d’environ 7,1 %m a 11 %m. De fait, son paramétre de maille varie fortement. I
peut également dissoudre une quantité non négligeable de carbone.

[-1.1.1.2) Systéme ternaire Fe-C-N

D'un point de vue industriel, la nitruration du fer pur ne présente que peu d’intérét. En régle
générale, on nitrure des nuances d’aciers contenant une faible teneur en carbone. L’ajout de carbone
au systeme modifie le diagramme de phases et conduit a I'apparition de nouveaux domaines
biphasés inatteignables dans le systeme Fe-N, ainsi que la formation de cémentite. Une coupe
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isotherme a 565 °C du diagramme de phases du systeme ternaire Fe-C-N est donnée dans la Figure
I-2. On observe notamment la présence de domaines biphasés Fe;C +y’, FesC + € ou encore € + a.

N N FAY
0 1 2 3 4o +v's5 y 6 7 8 9

Fraction massiqueen N (en %)

Figure I-2 : Coupe isotherme a 570 °C du diagramme d'équilibre du systéme fer-azote-
carbone. Ce diagramme a été calculé par le logiciel Thermo-Calc qui est basé sur le calcul
des fonctions de Gibbs de chaque phase présente dans le systéme [2].

En plus de I'existence de nouveaux domaines biphasés, la Figure I-2 indique que :

- Lasolubilité du carbone dans la ferrite est tres faible (< a 0,01 %m).

- Lasolubilité de I'azote dans la cémentite est de I'ordre de 0,05 %m.

- La phase y’ ne peut dissoudre qu’une tres faible quantité de carbone (< 0,2 %m).

A l'inverse, la phase € peut dissoudre une quantité importante de carbone. Les atomes de
carbone, au méme titre que les atomes d’azote, se logent dans les sites octaédriques de la structure
hexagonale compacte du nitrure. On parlera alors de carbonitrure de fer €.

1-1.1.2) Principe de la nitruration gazeuse

Le procédé se déroule dans une atmosphére composée d’ammoniac, qui peut étre dilué par
de l'azote (N,) ou de I'ammoniac craqué (N, + H,). Dans I'enceinte de traitement, 'ammoniac
introduit va simultanément subir une décomposition thermique sur les parois du four et a la surface
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des pieces a traiter, mais également une réaction de décomposition catalytique a la surface des
pieces métalliques. La décomposition thermique de 'ammoniac n’a aucun effet nitrurant et s’opére
selon la réaction suivante :

NH; - 1N + EHZ (1-1)
2 2

La réaction (I-1) a lieu en raison de l'instabilité de la molécule d’ammoniac a la pression
atmosphérique et aux températures mises en jeu. Toutefois, cette réaction posséde une cinétique
lente devant le temps de passage des molécules dans le four de traitement, et un pseudo-équilibre
thermodynamique s’établit entre I'atmosphére gazeuse et le métal. En adaptant le débit d’'ammoniac
a sa vitesse de décomposition, il est possible d’instaurer un régime stationnaire dans I’enceinte et de
maitriser le déroulement du traitement. Dans cette configuration, I'ammoniac non dissocié s’adsorbe
a la surface des pieces a traiter et va subir une réaction de décomposition catalytique selon la
réaction générale suivante :

1 3
NH3 d 5N¢ + EHZ (l-Z)

Ou @ représente les phases du diagramme Fe-N.

La réaction décrite par la relation (I-2) est a la base du traitement de nitruration. Son
déroulement est schématisé sur la Figure I-3 et il peut étre divisé en trois étapes :

- Letransport des espéces réactives en phase gazeuse jusqu’a la surface.

- Laréaction de décomposition catalytique elle-méme.

- Ladiffusion de I'azote dans I’état solide.

Du point de vue du procédé, chacune de ces étapes peut devenir I'étape limitante du
traitement. Pour les deux premiers mécanismes, cela se traduirait soit par un trop faible apport de
molécules réactives jusqu’a la surface, soit par une saturation des sites réactionnels par les produits
de décomposition de la molécule d'ammoniac. Ces mécanismes sont fortement dépendants de la
géométrie du four ainsi que de son hydrodynamique (débit de gaz, brassage de I'atmosphere,
renouvellement de celle-ci). Le troisieme mécanisme faisant appel a la cinétique de diffusion de
I’azote dans le métal, seule la température et la nature du matériau auront une influence. A I'inverse
des deux premiers mécanismes, il s’agit d’une propriété intrinséque du matériau. Il n’est donc pas
possible d’améliorer la cinétique de ce mécanisme par I'optimisation de I'installation de traitement.
Par conséquent, pour le bon déroulement du procédé, il est impératif que ce mécanisme soit I'étape
limitante du traitement de nitruration.




Chapitre 1 : Synthese bibliographique

Atmosphéere Interface solide

Transport en phase gazeuse R1
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P(NH3)eq
Réaction chimique a la surface R2
~—— Ni; P(NH3)i
NH3 + H2 Ns NH3 ——IN], ., +15H2

Couche
limite
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| Diffusion dans I'état solide R3 ‘

Figure I-3 : Schéma des étapes du traitement de nitruration. R1, R2 et R3 représente les
résistances associées a chacune des étapes du traitement [1].

En appliquant la loi d’action de masse a I'équation (I-2), il est possible d’exprimer I'activité de
I'azote :

P(NH3)
- 3

al‘ﬁ = K(T) * (1-3)

P(H,)?
Avec :
- a;@ : I'activité de I'azote en contact avec les phases du diagramme Fe-N.
- K(T) : la constante de réaction ne dépendant que de la température.

- P(NH3) et P(H,): respectivement les pressions partielles de I'ammoniac et de
I"hydrogene.

La connaissance et la maitrise des valeurs de I'activité de l'azote et de la constante de
réaction associée a la décomposition catalytique de 'ammoniac n’étant pas aisées a obtenir, il est
possible d’exprimer le potentiel de nitruration (ou Ky) de la maniére suivante (équation 1-4) :

a P(NH
K N ( 3)

TKT) P (-4)

Ce parameétre représente |'activité de I'azote a la surface de la piéce traitée et présente
I'intérét de ne dépendre que des pressions partielles d’'ammoniac et d’hydrogene.

Dans le cas ol la nitruration s’effectue dans de I'ammoniac pur, ce paramétre est fixé par le
pseudo-équilibre entre la phase gazeuse et les surfaces métalliques présentes dans I'enceinte.
Toutefois, lorsque I'atmosphére est diluée par I'ajout de N, ou d’ammoniac craqué, il est possible de
modifier et maitriser sa valeur.

La connaissance de ce parametre et de la température de traitement a permis a Lehrer [3] de
tracer le diagramme éponyme (Figure I-4). Celui-ci délimite les domaines d’existence des phases o,
V' et € qui se développeront sur du fer pur nitruré. Il est alors possible de prédire la configuration de
la couche nitrurée obtenue. Ce diagramme n'est normalement applicable qu'a la nitruration du fer
pur. La présence des éléments d'alliages dans les nuances d'aciers modifie les lignes d'équilibres
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entre les différents domaines d'existence des phases. Peu de travaux ont été menés pour déterminer
ces nouvelles lignes d'équilibres pour des nuances d'acier dédiées a la nitruration. Toutefois, on
trouve dans la littérature une réévaluation de la ligne d'équilibre entre les domaine de la ferrite a et
le nitrure de fer y' effectuée sur la nuance d'acier 33CrMoV12-9 [4]. Cette limite est symbolisée par le
trait en pointillé sur la Figure I-4 et la validité de celle-ci a également pu étre confirmée par les
travaux de Fallot [5].

g 800 5 6 7.8 9 22232425 26 27 2? 29 30 At-(en °/o)=
o Ly U [ I a 2
*E 700 EY i \ \\\ ) \\ LN
8 \E\\\U%’Tm L\ N\ \\
S 600 NN 3?'419/,5,/ N g\i\\ N
: 2\ aAliARNR

500 | \\\7 Mg8 \‘ \\\ \\

\\ N 9‘9‘ | \\\\\ \\
o N VAl |
400 | | \\L \§\
300 AN .

0,01 0.1 1 KN 10

Figure I-4 : Diagramme de Lehrer du fer pur [3], la ligne pointillée correspond a la limite
entre les domaines «a et y' trouvée par Dulcy et al. [4] sur la nuance d'acier 33CrMoV12-9.

I-1.2) Nitruration assistée par plasma
1-1.2.1) Principe de la nitruration ionique

[-1.2.1.1) Décharge et création du plasma

La nitruration ionique s’effectue a basse pression et se base sur la création d’un plasma issu
d’une décharge luminescente anormale dans un mélange gazeux constitué d’azote ou plus
généralement d’'un mélange N,-H,. Par application d’un potentiel entre une anode et une cathode,
les espéces de I'atmosphére vont subir des phénomeénes d’excitation et d’ionisation et produire de
nouvelles espéces. Ces espéces sont de différentes natures : elles peuvent étre ioniques (électrons,
ions positifs (N*, N;f, H*, Hf)) ou neutres (gaz de départ et fragments moléculaires de ces
derniers). Ces différentes espéces coexistent simultanément dans le plasma et peuvent étre dans un
état fondamental ou excité. Dans le second cas, les especes emmagasinent de I'énergie d’excitation
sous forme d’énergie électronique d’une part, et d’autre part sous forme de vibration ou translation
pour les molécules.
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Le régime de décharge luminescente anormale est un régime caractéristique d’une décharge
a courant continu. Lorsque I'on représente le courant de décharge en fonction de la tension de
décharge (Figure I-5), on obtient la caractéristique courant () — tension (V) de la décharge. A partir
de la forme de cette courbe, il est possible d’identifier les différents régimes de fonctionnement de la
décharge.

AV . Transition
N alarc

™ Décharge

|| . normale

Décharge !
anormale :

' il |
mA A MA

Figure I-5 : Caractéristique courant-tension présentant les différents régimes d'une
décharge [6].

Les caractéristiques de ces régimes ont déja été traitées en détails dans de nombreux
ouvrages ou articles de synthése ([7], [8]). En décharge normale, la tension reste constante bien que
le courant augmente. Cette configuration se traduit par une augmentation de la surface couverte par
la décharge. Lorsque la totalité de la surface cathodique est utilisée, on entre dans le domaine de
décharge anormale. Ce régime se caractérise par une augmentation simultanée de la tension de
décharge et du courant de décharge. Dans cette configuration, la densité de courant s’exprime tres
simplement comme le rapport de l'intensité de décharge sur la surface totale de la cathode. Ces
propriétés sont utilisées pour réaliser des traitements de nitruration uniformes du point de vue de la
température et de la concentration en azote a la surface des piéces a traiter.

[-1.2.1.2) Contribution des especes réactives

La décharge électrique produit les especes réactives pouvant conduire a des réactions en
surface du métal a I'origine de la nitruration de celui-ci. Toutefois, la contribution des différentes
especes a la réaction de nitruration proprement dite n’est toujours pas clairement établie.
L'utilisation de la spectrométrie d’émission optique a permis d’apporter de nombreuses informations
a ce sujet. Ainsi, Petitjean [9] a pu déterminer la nature (état électronique et vibrationnel) des
espéces contenant de l'azote. D’autres études ([10], [11]) ont permis de montrer que I'espéce
ioniqgue dominante bombardant la cathode est N* plutét que N;'. De plus, le flux de neutres
bombardant la cathode est nettement plus important que celui des ions. C'est d’ailleurs les collisions
des neutres et ions sur la cathode qui sont a I'origine de I'échauffement de la piéce a traiter. Ce
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bombardement de la cathode peut également conduire a un phénomeéne de pulvérisation de
I’extréme surface simultanément a la formation des espéces caractéristiques des couches nitrurées.
En fonction des proportions respectives de I'incorporation d’azote et de la pulvérisation, les pieces
traitées verront leur masse augmenter faiblement, voire diminuer.

La recherche de « I'espéce nitrurante » a conduit a différentes hypotheses. Pour Hudis [12],
la contribution principale a la réaction de nitruration proviendrait des ions formés lors de la
décharge. Tibbets [13] a utilisé une grille, portée au potentiel cathodique. Il a conclu que I'azote
atomique était 'espéce apportant la majeure contribution a la réaction de nitruration. Pour Petitjean
[9] la réaction de nitruration est aussi bien la conséquence des espéces neutres que de la
neutralisation des ions proches de la surface.

Des études de nitruration assistée par une post-décharge en écoulement ([14]-[18]) ont
permis de mettre en évidence I'importance primordiale des espéces neutres (en particulier I'azote
atomique). Dans cette configuration, la décharge est suffisamment éloignée des pieces a traiter pour
considérer nulle la quantité d’électrons et d’espéces ioniques lorsque le flux de matiere arrive sur les
pieces. Seules subsistent les espéces a I'état vibrationnellement excité de N, mais a ['état
électronique fondamental et I'azote atomique. Les observations ont montré que les structures
métallurgiques obtenues étaient identiques a celles obtenues en nitruration ionique par décharge
diode.

Le réle de I'hydrogene a également été étudié avec attention. Michel et al. [19] ont montré
I'intérét de rajouter de I’hydrogéne dans I'atmospheére pour effectuer une nitruration ionique avec
une cinétique importante. Il est supposé que les atomes d’hydrogéne et les radicaux qu’ils forment
avec les autres especes présentes dans la décharge ont pour effet de décaper les surfaces des
échantillons mais aussi de limiter I'oxydation des échantillons lors du traitement de nitruration. En
effet, Renevier et al. ([20], [21]) ont montré que lors d’une nitruration assistée par plasma a faible
pression, la pression partielle d’oxygene est telle que I'ajout d’hydrogene dans le mélange gazeux n’a
plus aucune incidence sur la cinétique de nitruration.

Roux [22] a également montré lors d’une nitruration plasma sur un acier inoxydable
austénitique que lintroduction d’hydrogéne dans I'atmosphére modifiait les caractéristiques
courant-tension de la décharge. L’expérience a mis en évidence un maximum de « réactivité », i.e.
une concentration superficielle en azote maximale, pour la composition N,-5%H,.

1-1.2.2) Nitruration plasma par décharge diode

Une installation classique de nitruration ionique par décharge diode est constituée d’une
enceinte a vide, d'un générateur électrique de haute tension, un systéme de distribution de gaz et de
régulation de pression ainsi qu’un systeme de mesure de la température. Dans cette configuration, la
haute tension a I'origine de la décharge est appliquée entre les parois de I'enceinte (anode) et le
substrat (cathode) sur lequel sont posés les échantillons (Figure I-6).

11



Chapitre 1 : Synthese bibliographique

Injection —j> —L N Pompage
des gaz — —/ primaire

Substrat

|
+ - 1
L | Générateur | =
haute tension

Figure I-6 : Schéma de principe d'une enceinte de nitruration ionique [6].

De plus, sur des pieces a géométries complexes (présentant par exemple des alésages ou des
trous), un phénomeéne de cathode creuse peut se développer. Ce phénomeéne apparait lorsqu’un
plasma se créé autour de deux surfaces suffisamment proches pour que l'une des zones
caractéristiques de chaque décharge, appelée lueur négative, se recouvrent. Il se traduit par une
augmentation de la densité de courant sur les pieces conduisant a un échauffement localisé pouvant
détériorer la piece. Ce phénomene dépend fortement de la pression de fonctionnement de la
décharge. On estime que pour qu’il se produise, la distance entre les plans paralléles ou le diamétre
d’un trou sont proches du double de I'épaisseur de I'espace sombre cathodique. Cette zone
caractéristique de la décharge recouvre la lueur cathodique, qui elle-méme entoure la cathode.
L’architecture d’une décharge diode est présentée sur la Figure I-7. En jouant sur la pression de
travail, il devient alors possible de nitrurer ou non des trous ou des alésages de
diameétres/espacements variables.

Lueur négative
Espace sombre

Espace sombre de Faraday

cathodique

Lueur cathodique —

Espace sombre
d’Aston

Figure I-7 : Architecture d'une décharge (d'apreés [6]).
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1-1.2.3) Nitruration assistée par plasma transféré/délocalisé

Afin de s’affranchir des phénomenes de pulvérisation de la surface et de cathode creuse, de
nouvelles technologies de nitruration ionique ont été développées. Celles-ci se basent sur un plasma
délocalisé dont les espéeces réactives diffusent vers les pieces a traiter. Dans cette configuration, la
nitruration assistée par plasma s’effectue en dehors de la lueur cathodique. On peut notamment
citer la technologie de nitruration plasma par écran actif ainsi que la technologie de nitruration
plasma fonctionnant a la résonance cyclotron électronique (ECR).

Dans la premiére configuration, la tension est appliquée entre les parois de |’enceinte
(anode) et I'écran (cathode) (Figure I-8). L’écran actif se présente sous forme de métal déployé qui
est placé comme une cloche autour des échantillons a traiter. En raison de la perte d’énergie
cinétique des especes, le phénomeéne de pulvérisation des surfaces diminue de maniere substantielle
mais I'énergie transmise lors des impacts sur la surface des pieces ne permettent plus de chauffer ou
de maintenir la température. Pour compenser cette perte d’échauffement, il est nécessaire d’ajouter
un systeme de chauffage complémentaire pour réguler la température dans I'enceinte.

Ecran actif en
métal déploye

TGS KT
%Y %% % % %%

Eau

Générateur | =
haute tension

Figure I-8 : Schéma d'un réacteur de nitruration ionique avec écran actif [6].

I-1.3) Influence des éléments d'alliage sur I'enrichissement en azote

Pour des applications structurales telles que les transmissions de puissance, I'acier doit
présenter de bonnes propriétés mécaniques pour assurer sa tenue en service tout en possédant une
certaine aptitude a étre mis en forme. Pour ce faire, on ajoute en proportions diverses de nombreux
éléments d’alliage (tel que le chrome, le vanadium, le molybdéne, le manganése ou encore
I"aluminium) aux nuances d’acier. Préalablement au traitement de nitruration, les aciers subissent un
traitement thermique visant a obtenir leurs propriétés mécaniques. La présence et la quantité
d’éléments présents vont modifier la réponse a la nitruration des aciers. Dans cette partie sera donc
décrite l'influence des différents éléments d’alliage sur I'enrichissement en azote des couches
nitrurées.

13
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Depuis les années 70, la littérature abonde d’études visant a déterminer I'aptitude a la
nitruration de certains systéemes ainsi que la nature des précipités formés par |'azote avec les
éléments d’alliage ([23]-[27]). La nature et/ou la quantité d’éléments présents dans I'alliage vont
avoir une influence sur la forme finale des profils d’enrichissement en azote des couches nitrurées.
En effet, les éléments d’alliage présentent des affinités diverses avec I'azote. Jack [28] a défini trois
interactions conduisant aux profils caractéristiques d’enrichissement en azote dans la couche de
diffusion (Figure I-9).

Fe - 5% Mo
e T Y 575°C
Fe - 2-3% Cr 575°C Fe - 1-2% Cr
Fe - 2% Ti t
>
> 580°C > = 3
po >
t, | t,| Fe - 5% Cr w - \ t
w -
- 2] so0cc @ b . S
W o x
o =) o
oo § (=] a

—\

PROFONDEUR
PROFONDEUR PROFONDEUR

Figure I-9 : Représentation schématique du profil de dureté en fonction du type
d'interaction de I'azote avec les éléments d'alliage lors de la nitruration d'alliages ferreux

[28].

L'interaction peut étre forte (c’est le cas notamment des éléments Ti, V) et le profil
d’enrichissement se traduira par un plateau de concentration en proche surface et une chute
abrupte au front de diffusion.

Une interaction faible avec I'azote se traduira sur le profil de concentration en azote par une
diminution lente et réguliere de sa teneur a partir de la surface jusqu’au coeur non nitruré (c’est le
cas des éléments Mo, Si, Al).

Enfin I'affinité peut étre intermédiaire ; dans ce cas, le profil de concentration en azote va
dépendre de la teneur initiale de I'élément dans l'alliage de base (c’est notamment le cas du
chrome). Lors de la nitruration d’alliages binaires Fe-Cr avec des teneurs massiques en chrome
variables (1 %, 3 % et 5 %), Ginter [29] a déterminé les profils de concentration en azote dans la
couche nitrurée (Figure I-10). Il apparait que pour une faible fraction en chrome (1 % massique), le
profil de concentration correspond a une interaction faible. Pour une fraction de 5 % massique de
chrome, le profil de concentration est caractéristique d’une interaction forte. Enfin pour une fraction
intermédiaire (3 % massique) le profil adopte un comportement intermédiaire. En effet, si le plateau
de concentration est toujours présent, la chute de concentration en azote jusqu’au cceur non nitruré
sera moins abrupte que dans le cas d’une interaction forte, mais plus brutale que dans le cas d’une
interaction faible. La teneur maximale en azote sur le plateau dépend de la concentration initiale de
I’élément. Plus la teneur en éléments dans I'alliage augmente, plus la teneur maximale en azote dans
la couche nitrurée est importante.
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Figure I-10 : Profils de concentration massique en azote déterminés par microsonde
d'alliages binaires a 1 % (B1), 3 % (B3) et 5 % (B5) de chrome nitruré 48 h a 550 °C pour
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des Ky = 1 atmV/2 et 9 atm1/2 [29].

En représentant la profondeur de nitruration en fonction de la racine carrée du temps pour
ces méme alliages, Dulcy [30] a également montré que la profondeur i.e. I'épaisseur de la couche de
diffusion diminuait avec I'augmentation de la teneur en éléments d’alliage (Figure I-11). Ce
phénoméne est la conséquence de I'augmentation de la densité de précipités avec I'augmentation de

la teneur en éléments d’alliage ([31], [32]).

Figure I-11 : Comparaison de résultats expérimentaux et de simulations de I'épaisseur de la
couche de diffusion pour des systémes binaires Fe-Cr avec différentes teneurs en chrome en
fonction du temps [30].
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I-1.4) Structure générale des couches nitrurées

1-1.4.1) Couche de combinaison

La couche de combinaison (ou couche blanche en raison de sa teinte en microscopie optique
suite a une attaque chimique au Nital 2 %) est la couche la plus superficielle de la couche nitrurée.
Elle est constituée des nitrures de fer y’ et/ou £ prévus par le diagramme de phase du systéme Fe-N.
Dans le cas le plus général ol les deux composés sont présents, la couche de combinaison présente
une partie poreuse, attribuée a €, et une couche dense, attribuée a y’. La présence de pores dans la
partie € serait due a une recombinaison de I'azote sous forme de gaz N, [33], la rendant plus
susceptible a des phénomenes d’écaillage.

Cette couche n’excéde, en général, pas 30 um, méme pour des traitements longs (> 100 h).
Elle présente de bonnes propriétés tribologiques. Néanmoins pour des applications fortement
chargées, on préfere la supprimer par usinage afin d’éviter de potentiels phénomeénes d’écaillage
néfastes a la tenue en service des pieces.

1-1.4.2) Couche de diffusion

La couche de diffusion est localisée directement sous la couche de combinaison. Elle est le
siege de la précipitation des nitrures d’éléments d’alliage suite a la diffusion de I'azote atomique. Les
phénoménes de précipitations se déroulant en son sein seront décrits plus en détails dans la partie
suivante. Suite a la précipitation de nitrures d’éléments d’alliage, cette couche se caractérise par un
fort durcissement ainsi qu’une mise en compression de la partie superficielle de la piéce traitée.

En raison de ces propriétés, la couche de diffusion est la zone d’intérét pour des applications
fortement chargées telles que les transmissions de puissance. En fonction des parametres de
traitement utilisés, elle peut atteindre une épaisseur de I'ordre du millimétre.

1-1.4.3) Cinétique de croissance des couches nitrurées

Pour prévoir de maniere précise la cinétique de formation des phases en surface du fer pur
lors d’une nitruration, il est nécessaire d’une part, de décrire le plus correctement possible le
diagramme de phase du systeme Fe-N et d’autre part, de calculer la valeur de I'activité de |'azote
dans les différentes phases. Le diagramme de Lehrer, qui permet de prévoir la configuration de la
couche nitrurée en fonction du Ky, ne permet pas d’obtenir la valeur de I’activité de I'azote dans ces
différentes phases. Par conséquent, des auteurs se sont attelés a proposer des expressions
analytiques de cette activité en fonction de la fraction massique ou atomique en azote dans les
phases a, y’ et €.

L'activité de I'azote dans la phase a peut étre décrite par un formalisme dit de « solution
diluée » en raison de la faible teneur en azote qu’il est possible de dissoudre dans celle-ci. Cette
approche n’est cependant plus valide pour exprimer 'activité de I'azote dans les phases riches en
azote que sont les phases y’ et €. En couplant les approches théoriques de Langmuir, Wagner-
Schottky, Gorsky-Bragg-William au modele de sous réseau, introduit par Hillert-Staffanson [34], les
auteurs Somers [35], Kooi ([36], [37]) et Mittemeijer [38] ont proposé des expressions analytiques de
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I'activité en azote dépendantes de la fraction massique ou atomique en azote dans les différentes
phases. Ces dernieres permettent ainsi d’exprimer le Ky en fonction de la fraction massique en azote
et de la température pour les pseudo-équilibres en phase a, y’ ou €. Les expressions analytiques ainsi
que I'évolution du Ky en fonction de la teneur en azote pour les différentes phases a 570 °C sont
présentées dans [1]. Cette relation entre la fraction massique ou atomique dans les différentes
phases et le potentiel de nitruration implique qu’en maitrisant le potentiel de nitruration, il est
possible de prévoir avec précision la formation, la composition et la croissance des couches a, y’ et €
en surface de fer pur nitruré.

Lors de ses travaux, Torchane ([39], [40]) a proposé un modeéle cinétique permettant de
prédire le flux d’azote a I'interface gaz/solide, la vitesse de croissance des couches de nitrures y’ et €
sur la couche de diffusion a, le profil de fraction massique en azote dans les phases y’ et € ainsi que la
prise de masse des échantillons nitrurés en fonction du temps de traitement pour une température
donnée. Ce modele s’appuie sur la résolution de la seconde équation de Fick dans les domaines
monophasés a, y' et € en considérant un régime purement diffusionnel (I'étape limitante de la
réaction de nitruration et le transport de I'azote dans I'état solide) et une concentration constante
d’azote en surface du fer pur. Il a également montré que par une régulation dynamique des flux
gazeuy, il était possible de maitriser I'épaisseur, la composition et la configuration de la couche de
combinaison se développant a la surface du fer pur, et de supprimer la période d’incubation de cette
derniére.

Lors de la nitruration du fer pur a 570°C pour des Ky balayant le domaine y’, Guillemin [41] et
Dulcy [4] ont montré l'influence du Ky sur la cinétique de croissance de la couche y’ pour des
conditions hydrodynamiques différentes. Il en est ressorti que le temps d’incubation de la couche y’
diminue et la cinétique de croissance augmente avec 'augmentation des débits et une activité élevée
des especes réactives.

La Figure I-12 représente schématiquement la correspondance entre la courbe de
concentration en azote et le diagramme de phases Fe-N au cours d'un traitement de nitruration ou la
concentration superficielle en azote est constante et supérieure a 7,35 %m. Il en résulte, a partir de
la surface, une succession de couches de moins en moins riches en azote : une couche de
combinaison de nitrure € sur une couche de nitrure y' suivie de la couche de diffusion a-Fe. A chaque
interface entre couches, la courbe de concentration en azote connait des discontinuités. Ces
discontinuités sont la conséquence de la regle des phases appliguée en systeme binaire a
température et pression constante qui implique que la diffusion en volume de I'azote ne peut se faire
gue dans les domaines monophasés. Ainsi la nitruration gazeuse du fer pur ne permet d’obtenir que
les configurations de couche suivante :

- Uniguement la couche de diffusion.

- Une couche de combinaison monophasée y’ suivie de la couche de diffusion a-Fe.

- Une couche de combinaison biphasée composée de nitrure € sur une couche de nitrure y’

suivie de la couche de diffusion a-Fe.
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Figure I-12 : Représentation schématique du diagramme de phases du systéme Fe-N et profil
de concentration en azote dans l'état solide [1].

L'ajout de carbone (par l'introduction d’une espece carbonée dans |'atmosphére de
nitruration) dans le systéme conduit a l'apparition de nouveaux domaines biphasés inatteignables
dans le systeme Fe-N ainsi que la formation de cémentite. Dans cette configuration il a été montré
expérimentalement ([39], [42]-[44]) qu’il était possible d’obtenir une couche de nitrure €
directement sur la couche de diffusion a. La réévaluation du diagramme de phase Fe-C-N par Du [45]
décrit de maniére compléete les transformations se déroulant dans I'état solide et notamment la
présence du domaine biphasé € + a. Cela signifie qu’il existe un chemin de diffusion permettant
d’obtenir cette configuration de couche nitrurée. L'ajout de carbone dans le systeme stabilise le
domaine € et il devient possible, pour des activités de carbone et d’azote a une température donnée,
d’obtenir la formation et la croissance d’une couche de nitrure de fer € sur la couche de diffusion a.

I-2) Phénomenes de diffusion - précipitation
I-2.1) Formalisme thermodynamique

1-2.1.1) Diffusion

Le traitement de nitruration est basé sur la diffusion d’azote dans un massif. La modélisation
de la diffusion dans I’état solide a été établie par Fick par analogie avec des phénomeénes physiques
comme la conduction thermique. Si I'on se place dans le cas d’une diffusion uniaxiale d’'un élément
interstitiel dans un massif semi-infini dont la concentration a la surface du massif est constante, tel
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que la diffusion de I'azote dans la ferrite lors d’une nitruration, la forme générale de la premiére loi
de Fick s’exprime de la maniéere suivante (équation (I-5)) :

aCi
Jp = ZDia (1-5)

Avec :

- Jp :leflux de I'élément considéré.

- D, : le coefficient de diffusion de I’élément i du systéeme (exprimé en m?/s).
0cl~

Pk le gradient de concentration massique de I'élément i.

En premiere approximation, les coefficients de diffusion des éléments ne dépendent que de
la température et peuvent s’exprimer suivant une loi d’Arrhénius :

i ‘._AHD
D = Doexpi——") (1-6)

ou AHj est I'enthalpie de diffusion (en J/mol), R la constante des gaz parfaits et T la
température (en K). L'azote étant un élément interstitiel, a contrario des éléments d’alliages
métalliques du systéme en substitution dans la matrice ferritique, on peut raisonnablement supposer
que D}Ge > Dlﬁe et de fait négliger la diffusion a longue distance des éléments d’alliages métalliques
du systéme. On peut donc réécrire la premiére loi de Fick de la maniére suivante (équation (I-7)) :

_ aCN
a N ox

Ip (1-7)
L’équation de diffusion est donnée par la seconde loi de Fick (équation (1-8)). En utilisant les
lois de conservations de la matiere et en considérant le coefficient de diffusion indépendant de la

profondeur, on peut donc écrire :

aCN _ aZCN

o vy (+8)

La solution de cette équation permet d’obtenir le profil de diffusion de I'azote dans la
matrice ferritique en tous points du domaine considéré a chaque itération de temps. Toutefois, la
modélisation de la diffusion de I'azote dans le massif seul ne permet pas de rendre compte de
maniere satisfaisante du profil réel de concentration dans le domaine considéré.

1-2.1.2) Germination-croissance et croissance-coalescence des particules

Lors de la nitruration, la diffusion de I'azote dans le massif s’accompagne d’une précipitation
de fins nitrures. Les dimensions de ces nitrures sont de I'ordre de quelques nanometres a quelques
dizaines de nanometres. Dans ces conditions, les nitrures sont susceptibles d’étre soumis a I'effet
Gibbs-Thomson qui se traduit par une solubilité accrue du précipité lorsque celui-ci présente un
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faible rayon. Pour prendre en compte cet effet dans le cas d’'un composé stocechiométrique et dans
I’hypothése d’une solution solide diluée, le produit de solubilité est exprimé par [46] :

2vV,

My, N, My, N, b MJ’NZ

KS,GyT = KS g eXpHS( RkT ) (I'g)
Avec :

- KSMGY;VZ : le produit de solubilité d’une particule du composé incluant I'effet Gibbs-Thomson.

- KSMyNZ : le produit de solubilité d’'une particule du composé considérée infiniment grande.
- VMyNZ : le volume molaire du composé (en m3.mol™1).
-y :I'énergie a l'interface entre le précipité et la matrice (en J.m™2).
-k :la constante de Boltzmann (enJ).
T : la température (en K).

Pour rendre compte du profil réel de concentration en azote dans la zone traitée, il faut
prendre en considération ces phénomeénes de précipitation. Dans la théorie classique de la
germination, la formation d’'un germe sphérique ne s’opéere que si elle s’accompagne d’une
diminution de I’énergie libre globale du systéeme. L'enthalpie libre de formationAG de cette
germination peut s’exprimer comme la somme algébrique d’une composante volumique et
surfacique telle que :

AG = AGV + AGS (|-10)

4
AG = §nR3Ag + 4nR%*y (1-11)

Avec:
- R :lerayon du germe.

- Ag : Variation d'enthalpi libre de la nouvelle phase par unité de volume (terme négatif).
-y :I"énergie superficielle a I'interface entre le précipité et la matrice (terme positif).

Il existe une valeur particuliere de R, appelée rayon critique R*, pour laquelle I'énergie AG
atteint un maximum AG* correspondant a la barriére de germination. L’ampleur de cette barriére va
notamment dépendre de I'énergie d’interface entre le germe formé et la matrice dans laquelle il se
développe. Dans le cas d’une germination homogene d’un précipité incohérent, I'énergie nécessaire
peut étre élevée au point de rendre ce mode de germination peu probable. Toutefois I'énergie
nécessaire peut étre fortement diminuée dans le cas de la germination de précipités cohérents. A
noter que la présence de défauts cristallins (dislocations, joints de grains) ou la présence de
précipités diminuera également I'énergie de cette barriére. Dans ce cas la germination s’"amorcera
sur ces mémes défauts ou précipités et I'on parlera de germination hétérogene.

Lorsque les germes formés atteignent leur dimension critique, ils sont en équilibre avec la
matrice et le rayon critique R* s’exprime de la maniére suivante :
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=—-— (-12)

En dessous de cette valeur R*, le germe formé est instable et sera dissous tandis qu’au-dela
le germe continuera a crofitre. En pratique, pour que la particule croisse effectivement, celle-ci doit
avoir un rayon R’ légérement supérieur au rayon critique R*pour lequel AG(R) = AG* + kT sinon la
particule se dissout en raison de |'agitation thermique. Ce rayon R’ peut étre exprimé par :

R'—R*+1 kT I-13
= 2 |ny (1-13)

Avec cette nouvelle condition sur le rayon moyen de la particule nécessaire a la croissance de
celle-ci, il est possible de calculer la variation de la densité de particules en fonction du temps. Cette
variation est donnée par la vitesse de germination que I'on peut écrire de la maniére suivante :

*

(Z—IZ = NyZf*exp (— %) (1 —exp (— %)) (1-14)

Avec :
- Np : densité de sites de germination.
- Z :lefacteur de Zeldovich.
- 7 :letaux d’absorption d’atomes en solution du germe critique.
- 7 :letemps d’incubation.

La variation du rayon moyen des particules est obtenue en sommant les contributions dues a
la création de nouveaux germes ainsi que la croissance des germes déja existants :

dR DX —X°) (R —R)dN
dt | croiss R YVee _ xeq N dt (1-15)
Vi, n,

Avec:
- Vge 1 le volume molaire du fer dans la ferrite
- X :la concentration atomique a I'interface précipité-matrice
- X :la concentration atomique en solution dans la matrice

La germination-croissance des particules a pour conséquence de progressivement épuiser la
solution solide en éléments d’alliage. A ce stade, les particules peuvent se retrouver confrontées a
deux cas :

- Soit leur rayon moyen est beaucoup plus grand que le rayon critique R*, auquel cas les
particules entrent dans un régime de croissance pur et I'évolution des paramétres de
précipitation est donnée par :
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dR DX —X°)
dt croiss < yVFe Xeq>
Vi, N, (I-16)
l aNp
dt croiss

- Soit leur rayon moyen est égal au rayon critique R*, auquel cas les conditions standards de la
loi Lifshitz-Slyozov-Wagner sont remplies et on a :

(dR| 4 Xxed RoD

dtlea 27 R?
{ coal <VyMVF; Xeq> (1-17)
\ R=R"

Le couplage de la diffusion de I'azote dans le volume et des phénomenes de précipitation au
sein d’un méme modele permet d’obtenir des résultats en fonction de la profondeur et du temps
concernant la fraction volumique de précipités, la densité de précipités ainsi que le rayon moyen de
ces précipités.

1-2.2) Modeles développés pour la nitruration

Les premiers modeles de diffusion-précipitation utilisés pour rendre compte des traitements
de nitruration s’inspirent des modéles d’oxydation interne [47]. Dans ce genre de modeéle, il est
supposé que la présence d’éléments d’alliage métalliques dissous dans la matrice rend la limite de
solubilité de I'azote diffusant négligeable conduisant a une précipitation instantanée des nitrures.
Cette approche conduit a une chute brutale de la concentration et de la fraction volumique de
nitrure précipité au front de diffusion. L'un des probléemes majeurs de ce type de modele provient du
fait que la cinétique de précipitation des nitrures n’est pas prise en compte. La précipitation des
nitrures est considérée comme instantanée lorsque |'azote entre en contact avec les éléments
d'alliages. Cette hypothése conduit a une surestimation de la fraction volumique de nitrures [48].

Afin de prendre en compte l'effet de la cinétique de précipitation des nitrures, Van
Landeghem [48] a proposé un modele, inspiré de Deschamps et Brechet [49] puis modifié par Gouné
et Maugis [50], décrivant les étapes de la précipitation des nitrures : la germination, la croissance et
la coalescence. Les résultats du modele ont été comparés a des résultats expérimentaux obtenus par
Sennour sur un alliage Fe-Cr contenant 1 % de chrome nitruré a 550 °C durant 14 h [51]. Les résultats
expérimentaux et de simulation s’avérent étre en bon accord et le modele permet de mieux rendre
compte des profils de concentration en azote ainsi que de I'état précipitation le long de la couche
nitrurée.

Dernierement, Jung [52] a proposé un modele prenant également en compte la cinétique de
dissociation de I'ammoniac a la surface ainsi que l'influence de I'exces d’azote sur I'état de la
précipitation en fonction de la profondeur et du temps.
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I-2.3) Outils numériques de simulations

Certains logiciels de simulation thermodynamique permettent de prévoir I'état d’un systeme
en prenant en compte les mécanismes de type diffusion-précipitation. C'est notamment le cas pour
le logiciel Thermo-Calc et les modules que I'on peut y associer : Dictra. Le logiciel Thermo-Calc
s'appuie sur des bases de données thermodynamiques pour prévoir les phases
thermodynamiquement stables a I'équilibre lorsque le systéme est décrit avec précision
(température, pression, composition). Le principe du logiciel repose sur le calcul et la minimisation
des fonctions de Gibbs de chaque phase présente dans le systeme et fournit leur proportion et
composition dans le systeme [2].

Le logiciel Dictra prévoit le transfert de matiére dans I'état solide sur I’hypothese de
I’équilibre local a I'interface matrice-précipité. Le logiciel applique la loi de Fick-Onsager qui énonce
que, dans un systeme a plusieurs constituants, le flux de chaque constituant est lié de facon linéaire a
toutes les forces thermodynamiques du systeme.

Les résultats issus des simulations thermodynamiques sont a prendre avec une certaine
réserve. En effet, le logiciel Thermo-Calc calcule I'état du systéme a I’équilibre thermodynamique. Or,
ce n'est que rarement le cas dans les systemes réels complexes. De plus, le logiciel s’appuie, dans
certains cas, sur des bases de données thermodynamiques qui peuvent étre incomplétes ou
erronées.

1-2.4) Précipitation des nitrures semi-cohérents

1-2.4.1) Origine et morphologie des nitrures

La nitruration des systémes Fe-Mel-Me2-... conduit a deux types de mécanismes de
précipitation au sein de la couche de diffusion : un mécanisme de précipitation dite continue et un
mécanisme de précipitation discontinue/cellulaire. Dans les alliages de ce type, les éléments d’alliage
(ex: Cr, V, Mo, Ti, Al) se trouvent en solution du fait de leurs rayons atomiques trés proches de celui
du fer. Lors de I'enrichissement en azote, ce dernier réagit avec les éléments en solution pour former
en regle générale des nitrures semi-cohérents de formule générale MN isomorphes du CrN. En 1968,
Seybolt [53] a pu montrer par microscopie électronique en transmission a partir d'une réplique
extractive d'un précipité que sa structure cristalline correspondait a une structure cubique a faces
centrées comparable a celle du NaCl. Le mécanisme de précipitation de ces nitrures n'a toujours pas
été clairement identifié. En 1973, Jack [28] a proposé un mécanisme basé sur l'agglomération
d'atomes et la formation de zones de Guinier-Preston. Lors de ses travaux de recherches, Sennour
[54] a mis en évidence, par microscopie électronique a transmission, |'existence de monocouche
atomique sur un alliage Fe-Cr nitruré, tres similaire a une zone de Guinier-Preston. Il n'a toutefois pu
affirmer de maniére catégorique s'il s'agissait d'un agencement d'atomes de chrome et d'azote.
Jusqu'a présent aucune preuve claire de ce phénomeéne n'a pu étre apportée [26].

Depuis les années 70, de nombreuses études sur divers systemes (Fe-Cr ([29], [54]-[56]), Fe-
V ([57], [58]), Fe-Mo ([59]-[61]), Fe-Al [27], Fe-Cr-Al ([62], [63]), Fe-Cr-Mo ([64], [65]), Fe-Cr-Mo-V
[66], Fe-V-Si [67]) se sont attelées a la caractérisation de ces nitrures. Du fait de leur trés petites
dimensions (une dizaine de nanomeétres de long pour quelques nanometres d’épaisseur), la
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microscopie électronique en transmission (MET) s’est révélée étre un outil trés puissant pour
identifier les caractéristiques structurales de ces précipités.

Ces nitrures semi-cohérents précipitent sur les trois faces de la structure cubique centrée de
la matrice ferritique. lls respectent les relations d’orientation de Baker-Nutting [68] (aussi appelées
relations d’orientation de Bain [69]) dont une représentation schématique est donnée dans la
FigureI-13 :

(001)a—Fe // (001)MeN ;[100]a—Fe // [110]MeN (|-18)

[001]un

FERRITE

b
[100], [110]

Figure I-13 : Représentation schématique des relations d'orientation entre un variant d'un
nitrure semi-cohérent et la matrice ferritique.

Ces relations d’orientations impliquent également que seules trois familles différentes de
nitrures, orthogonales entres elles peuvent se développer. Cette configuration est la conséquence du
paramétre de maille du nitrure voisin de celui de la matrice ferritique multiplié par v2 (= la diagonale
d’une des faces de la structure cubique). On retrouve donc la maille CFC du nitrure pivotée a 45° vis-
a-vis des mailles CC de la matrice autour de la direction [001],_f,.. Les calculs de désaccord entre les
deux mailles donnent une valeur de 'ordre de 2,5 % dans les directions du plan d’habitat et une
valeur de I'ordre de 45 % dans la direction orthogonale.

En effet, pour minimiser leur énergie d'interface, les précipités prennent la forme de
platelets se développant dans les directions du plan d’habitat. Lors de la détermination de la limite
d’iso-concentration en azote sur des résultats obtenus par sonde atomique tomographique sur 'acier
33CrMoV12-9, Locquet [70] a pu mettre en évidence que les nitrures semi-cohérents adoptaient une
géométrie de plaquette rectangulaire. L'important désaccord existant dans la direction orthogonale
impose une énergie d’interface importante (du fait de I'incohérence des réseaux) conduisant a une
faible épaisseur des précipités.

1-2.4.2) Composition des nitrures

Durant de nombreuses années, les études ont été effectuées sur des alliages binaires et les
précipités étudiés étaient considérés comme étant stoechiométriques de formule générale MN.
Cependant, de récentes études ont montré que la nitruration pouvait conduire a la précipitation de
nitrures mixtes (M1,.,;M2,)N isomorphes du CrN. Ainsi, sur des alliages Fe-Cr-Al ([62], [71]) il a pu
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étre montré par une ligne d’analyse EDX au travers d’un précipité que ce dernier comprenait a la fois
du chrome et de I'aluminium. D’autres études portant sur le systeme Fe-Cr-Mo ([64], [65]) ont révélé
la possible présence de Mo dans CrN a I'aide d’analyses d’un volume de quelques centaines de nm?
de la couche nitrurée par Sonde Atomique Tomographique (APT). Cette substitution s’explique par
des cinétiques de précipitation proches. Ainsi, lorsque les deux éléments présentent une affinité
équivalente avec 'azote, les éléments se mélangeront indifféremment dans le nitrure. Au contraire,
si la différence de réactivité est importante, la précipitation des nitrures durant le traitement se fera
de fagon séquentielle en commengant par les nitrures d’espéeces plus réactives. Dans ce cas précis, il
y aura deux familles de composition chimique (et parfois de structures cristallographiques) différente
dans la couche nitrurée. C'est notamment le cas pour les alliages Fe-V-Si [67], Fe-Al-V [72] ou encore
les alliages Fe-Cr-Mo lorsque le rapport Cr/Mo est important [65].

1-2.4.3) Précipitation discontinue

La précipitation discontinue est un mécanisme de précipitation conduisant a la formation des
mémes phases que la précipitation continue, seule la morphologie et la répartition spatiale de la
nouvelle phase est différente. Cette morphologie de précipitation a été largement étudiée sur des
systemes Fe-Cr nitrurés ([25], [54], [73]). Cette précipitation se caractérise par une alternance de
lamelles de matrice appauvrie en élément en N et de nitrures (Figure I-14 dont la micrographie est
issue de ce travail). Si la morphologie finale est similaire a celle obtenue aprés une transformation
eutectoide, il ne faut pas la confondre avec cette derniére dans la mesure ou une phase primaire se
décompose en deux nouvelles phases alors que lors de la précipitation discontinue on part d’une
phase primaire sursaturée pour obtenir la méme phase primaire appauvrie d’'un élément et la
nouvelle phase. A l'inverse des nitrures issus de la précipitation continue, les lamelles de nitrures
sont plus épaisses (de l'ordre de la centaine de nanometres) et peuvent étre observées en
microscopie électronique a balayage.

Précipitation
discontinue

Précipitation
continue

Figure I-14 : Micrographie MEB en électrons secondaires d'un alliage binaire Fe-Cr (3 % de
chrome) nitruré a 550 °C durant 48 h a Ky = 5 atm'/2 et présentant des régions de
précipitation continue et discontinue apreés attaque chimique (attaque Nital 2 %). La
précipitation discontinue s'initie a partir des joints de grains. Micrographie issue de ce
travail.
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Ce mécanisme n’est pas spécifique aux alliages nitrurés et a déja été étudié dans le cas
d’alliages binaires Pb-Sn ([74], [75]), Al-Li [76] et Cu-Be [77]. Houvion [78] a proposé un mécanisme
pour expliquer la germination du précipité au joint de grain et la croissance des lamelles a partir du
mouvement de ce joint de grain. Ce mécanisme est schématisé sur la Figure 1-15.

Dans le cas des couches nitrurées, cette précipitation s’initie généralement a partir d’un joint
de grain. Les auteurs ont identifié deux origines pour la force motrice du mécanisme : d’une part le
systeme (matrice sursaturée) cherche a diminuer son énergie de Gibbs afin de rejeter I'élément
excédentaire et d’autre part a minimiser son énergie d’interface (formation de lamelles alternées).
Par conséquent ce type de mécanisme apparait principalement sur des alliages nitrurés présentant
une forte teneur en éléments d’alliage.

Cette différence de morphologie se traduit par une différence de dureté importante entre les
cellules de précipitations continues et discontinues. La cellule de précipitation discontinue
présentant une dureté moins élevée que la précipitation continue (Figure 1-16 dont les
micrographies sont issues de ce travail).

(241 oy

@

L4 &3

@ @) )
Figure I-15 : Représentation de la formation d'une cellule de précipitation discontinue a
partir d'un joint de grain [78].
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Figure I-16 : a) Micrographie optique d'un alliage binaire (3 % de chrome) nitruré a 550
°C durant 48 h a Ky = 5 atm-1/2 mettant en évidence la différence de dureté entre les zones
de précipitation continue et discontinue. b) Agrandissement MEB en électrons
secondaires du cadre rouge de a) mettant en évidence la structure lamellaire de la
précipitation discontinue ainsi que la différence de dureté entre les deux types de
précipitation. Micrographies issues de ce travail.

I-2.5) Précipitation des nitrures globulaires et carbures

1-2.5.1) Transformation des carbures initiaux en nitrures

Lors de la nitruration de tels alliages, les carbures de revenus vont se transformer en nitrures
en présence d’azote. Cette réaction se déroule en raison de la stabilité plus grande des nitrures par
rapport aux carbures..

Lors de recherches effectuées sur la nitruration ionique du X160CrMoV12, Leroy [79] a pu
montrer que la transformation des carbures Cr,C; en nitrures CrN s’accompagnait d’un rejet de fer
initialement contenu dans les carbures. Si I'image du carbure initial est maintenue dans la
microstructure, les résultats montrent que ce mécanisme conduit a des nitrures polycristallins dont
les domaines monocristallins sont séparés par de la ferrite.

En 1998, Locquet [70] a montré que les nitrures issus de la transformation de carbures
étaient plus petits que le précipité primaire. Ces observations lui ont permis de proposer un
mécanisme de précipitation « en chapelets » (Figure I-17) débutant par I'apparition de germes de
nitrure sur le carbure. Ces germes de nitrures consomment le carbure primaire et coalescent. Il a
également mis en évidence que la dimension de ces nitrures augmentait avec la profondeur. Ce
phénomeéne a été attribué a la diminution du flux d’azote en fond de couche favorisant ainsi la
coalescence des précipités plutot que I'apparition de nouveaux germes de nitrures. Leroy [79] a
également montré que cette transformation s’avérait incompléte en fond de couche, supposant une
cinétique de transformation lente comparée a la cinétique de formation des nitrures semi-cohérents.
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Matrice

Nitrures coalescés

v S s, e 9 0y

Figure I-17 : a) Mécanisme de transformation « en chapelets » des carbures initiaux en
nitrures globulaires proposé par Locquet [70]. b) Micrographie MET mettant en évidence les
« chapelets » de nitrures globulaires [70].

Apres transformation des carbures initiaux, le carbone est relaché dans la matrice et se
redistribue le long de la couche nitrurée selon plusieurs mécanismes. On observe notamment :
- Une décarburation en proche surface.
- Une précipitation de réseaux de cémentite alliée qui s’effectue préférentiellement aux
anciens joints de grains austénitiques.
- Une rétrodiffusion du carbone en front de diffusion de I’'azote qui s’accompagne d’une
précipitation de carbures M,C3.

1-2.5.2) Redistribution du carbone

[-2.5.2.1) Le phénomene de décarburation

Lors de I'étude de systémes ternaires Fe-Cr-C nitrurés, Van Wiggen [80] a pu mettre en
évidence le phénomene en fonction des états initiaux des matériaux. Dans cette étude, les
échantillons ne présentaient pas de couche de combinaison et il en est ressorti que le phénomene de
décarburation ne dépendait pas de la microstructure initiale du matériau.

Lors de ses travaux de recherche sur le 33CrMoV12-9 nitruré, Fallot [5] a également pu
quantifier I'ampleur de cette décarburation en fonction des parametres de traitement. Il a
notamment pu mettre en évidence que la décarburation augmente avec le temps d’incubation de la
couche blanche. De plus, lorsqu’aucune couche blanche n’est présente, le facteur principal influant
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sur la décarburation semble étre le temps de traitement. La couche blanche n’étant plus présente
pour retenir le carbone susceptible de s’échapper dans |'atmospheére.

Sans avoir apporté de preuves expérimentales, des auteurs ([4], [80]) ont supposé que ce
phénomeéne s’effectuait par une recombinaison du carbone avec de I’hydrogéne présent en surface.
Par ces expériences, Fallot [5] a pu proposer un mécanisme confirmant cette hypothése. En effet,
lors de la nitruration, 'ammoniac s’adsorbe a la surface du métal et subit une décomposition
catalytique qui relache de I'hydrogene. Une partie de cet hydrogene va se recombiner sous forme de
H, et retourner dans I'atmosphere et |'autre partie va rester adsorbée a la surface du métal.
Simultanément, I'azote va diffuser dans I'acier et conduire a la transformation des carbures initiaux
en nitrures et ainsi relacher du carbone dans la matrice. Une partie de ce carbone va diffuser vers la
surface et aura la possibilité de se recombiner avec I'hydrogéne toujours adsorbé pour former du
méthane CH, qui sera ensuite libéré dans I'atmosphere. Le mécanisme proposé par Fallot est
présenté sur la Figure I-18.

NH; (g) N (g)+H; (g) + CH,4 (g)
Domaine gazeux

Domaine réactif
Niag) + 3H(ag)

>

Carbures + [N].

(—)NHZ{ad] (—}NH{ad] —>

Acier Nitrures incohérents+ [C].

Diffusion du carbone vers le
cceur et précipitationde
cémentite et de carbures

Figure I-18 : Schématisation du mécanisme de décarburation par le CH; présent dans
I'enceinte de traitement lors d’un traitement de nitruration gazeuse [5].

[-2.5.2.2) La précipitation de cémentite

Lors de la libération du carbone par transformation des carbures initiaux en nitrures
globulaires, une partie de ce carbone va précipiter sous forme de cémentite qui apparaitra
préférentiellement aux anciens joints de grains austénitiques [79]. Ces précipités sont mis en
évidence sur la Figure I-19 (micrographie issue de ce travail). Cette précipitation respecte les
relations d’orientation de Bagaryatski [29] :

(100)pe,c//(011)g—pe, (010) peyc//(111) g—pe, (00D pe ¢/ /(211) g —pe (1-19)
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B 1500x |5 n
Figure I-19 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés d'un acier 33CrMoV12-9 nitruré a

550°C durant 126 h a Ky = 5 atm-1/2 mettant en évidence des réseaux de cémentite dans la
microstructure (apres attaque chimique). Micrographie issue de ce travail.

Ces réseaux ont tendance a se développer parallelement a la surface et Barrallier et al. [81]
ont proposé une explication faisant appel a la cinétique de germination de la cémentite. Cette
derniere dépendrait de I'enthalpie libre de formation de la cémentite, des énergies d’interface
cémentite-ferrite et ferrite-ferrite, ainsi que des composantes de cisaillement et normales du tenseur
des contraintes associées aux contraintes résiduelles de compression se développant dans la couche
nitrurée durant le traitement.

Une étude, menée par Jégou [82], a également mis en évidence sur le 33CrMoV12-9 nitruré
profond, la coexistence du nitrure de fer y’ avec la cémentite aux joints de grains austénitiques en
proche surface de l'acier 33CrMoV12-9. La présence de ce nitrure est due a un mécanisme de
déstabilisation de la cémentite. L'étude menée par Fallot [5] sur le role du carbone lors de la
nitruration d’acier de construction a notamment permis de mettre en évidence que cette
déstabilisation de la cémentite était effective pour une teneur en azote de 1,27 %m dans la couche
nitrurée.

Jégou [82] a également montré une corrélation entre le maximum de fraction volumique de
cémentite et le maximum de contraintes résiduelles de compression dans la couche nitrurée.

[-2.5.2.3) Rétrodiffusion du carbone vers le ceceur non nitruré

La Figure I-20 présente des profils de concentration massique en azote et carbone typiques
déterminés par spectroscopie a décharges luminescentes d’un alliage ternaire Fe-2,93Cr-0,354C
nitruré 10 h et 100 h a 550 °C [82]. Les profils de concentration massique en carbone mettent en
évidence un enrichissement en carbone au niveau du front de diffusion de I’azote. La concentration
relevée est nettement supérieure a la valeur nominale donnée pour I'alliage. Dans cette zone, le
carbone excédentaire apporté par cette rétrodiffusion réagit avec les éléments en solutions pour
former des carbures. Sur I'acier 33CrMoV12-9, le méme auteur a montré que ces carbures étaient
des M;C;, dérivés de la structure Cr;C;, dont les dimensions étaient plus importantes que celles des

30



Chapitre 1 : Synthese bibliographique

carbures initiaux obtenus apres [l'opération de trempe-revenu [82]. Cette précipitation
supplémentaire suppose une déplétion de la matrice revenue en éléments d’alliages.

1,4
—10h-N 100h - N

12 —10h-C  —100h-C

0 200 400 600 800 1000 1200
profondeur (um)

Figure I-20 : Profils de concentrations massiques en azote et carbone déterminés par
spectroscopie a décharges luminescentes sur un alliage ternaire Fe-2,93Cr-0,354C nitruré
10h et 100h a 550 °C [82].

1-2.6) Le phénomene d'exces d'azote

Des études sur des alliages nitrurés, notamment les systemes Fe-Cr [25], [29], [54], [56], Fe-V
[57], [58], Fe-Mo [59]-[61] ont montré que la quantité d’azote mesurée était supérieure a la
quantité d’azote nécessaire pour faire précipiter tous les éléments d’alliages. Dés 1973, Jack [28] a
proposé une explication liant cet exces d’azote a la distorsion de la matrice ferritique suite a la
précipitation des nitrures semi-cohérents. Cette distorsion locale permettrait d’augmenter
localement la limite de solubilité de I'azote dans la matrice ferritique. L'azote serait donc localisé a
I'interface précipité/matrice. Dés 1985, d’autres auteurs ont affiné cette théorie ([25], [26]) et
proposé une explication basée sur une répartition de I'azote entre un azote mobile (azote dissous
dans la matrice contrainte) et un azote immobile (azote piégé dans les dislocations et adsorbé a
I'interface précipité/matrice). Schacherl et al. [83] modélisent I'excés d’azote induit par I'azote
immobile par une sur-stocechiométrie des nitrures qui auraient donc pour formule générale MN,
(avec n>1).

Dans la structure CFC Fm3m des nitrures MN, I'azote occupe tous les sites octaédriques de la
maille, par conséquent la sur-stoechiométrie du nitrure MN,, (avec n > 1) n’est pas justifiée d’un point
de vue cristallographique. C’est ce constat qui a conduit Ginter a proposer une nouvelle
interprétation de cet exces d’azote lors de son travail de thése sur des alliages binaires Fe-Cr. Cette
derniere se base sur une substitution des atomes de chrome par le fer donnant naissance a un
nitrure mixte de formule générale (Fe,:Cr))N (avec x + y = 1). Cette substitution permettrait
d’augmenter la fraction molaire de nitrures présents dans le matériau et par la méme occasion la
qguantité d’azote nécessaire pour les former. En nitrurant des alliages binaires Fe-3Cr durant 48 h a
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520°C, elle a relevé une substitution des atomes de Cr par le Fe a hauteur de 30 % en proche surface
[29].

Une nouvelle étude, effectuée par Jessner, visant a éprouver ces deux théories a l'aide
d’analyses en microscopie a transmission haute résolution (HRTEM) et d’analyses effectuées a I'aide
d’une sonde atomique tomographique (APT), a permis de confirmer la présence de fer dans une
proportion de 10 % dans les nitrures ainsi que sa stabilité a haute température [84].

Jusqu’a présent, la question de I'origine de cet azote excédentaire n’a pu étre tranchée de
maniere irréfutable du fait de la difficulté a obtenir des preuves expérimentales fiables. En effet,
chaque technique utilisée dans ces études (isothermes d’adsorption, microscopie électronique en
transmission sur répliques extractives, sonde atomique tomographique) peut présenter des erreurs
non négligeables :

- Les isothermes d’adsorption ne fournissent qu’une mesure indirecte de la fraction d’azote.
- Pour les répliques, il n’est pas évident de s’assurer que la matrice environnante des nitrures a

été totalement dissoute lors de I'opération d’extraction ou que le fer présent n’est pas di a

un dépot de la matrice dissoute sur le film.

- Les résultats de composition des nitrures obtenus par sonde atomique tomographique sont
dépendants de I'angle du nitrure analysé vis-a-vis de la direction d’évaporation.

Lors de ce travail de recherche, il était prévu d'étudier en détail la composition des nitrures
formés durant le traitement dans le but d'apporter de nouvelles informations sur cet aspect.
Malheureusement, la détermination des gradients de concentration en azote sur les alliages binaires
nitrurés n'ont mis en évidence qu'un faible exces d'azote en proche surface, et la difficulté a obtenir
des répliques d'extraction des précipités pour la détermination de leur composition nous a poussé a
laisser cet aspect de c6té. Pour ces raisons, I'étude de I'exces d'azote ne sera que peu abordée dans
ce mémoire. Il est apparu plus pertinent d'étudier le lien entre I'état de la précipitation et le
durcissement des couches nitrurées. Les mécanismes de durcissement sont présentés dans la partie
suivante.

I-3) Etat mécanique de la couche nitrurée

La nitruration est un traitement complexe qui fait intervenir de nombreux mécanismes de
diffusion et de précipitation au sein de la zone traitée. Du fait du caractére diffusionnel du
traitement, les couches nitrurées présentent des gradients de composition (azote, carbone) mais
également microstructuraux (phases en présence, fractions volumiques, distributions spatiales). Les
propriétés mécaniques qui en découlent ne sont donc pas isotropes dans la couche nitrurée. Ces
dernieres sont surtout définies par leur durcissement et leur état de contrainte par rapport au métal
de base. L'objectif principal de ces deux propriétés est de retarder la déformation plastique de la
piece, i.e. sa défaillance, lorsque celle-ci est soumise a d'importantes pressions de contact ou a des
phénoménes de fatigue.

Dans cette partie, nous allons donc décrire les mécanismes microstructuraux a I’origine de la
déformation plastique d’un matériau cristallin, puis nous allons présenter une maniere de relier |'état
microstructural de la couche nitrurée a son durcissement et son état de contrainte.
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I-3.1) Durcissement des couches nitrurées

De maniere générale, la déformation plastique d’'un matériau est la conséquence du
mouvement des dislocations suite a I'application d’une contrainte externe. Cette déformation
plastique est dépendante de la limite d'élasticité conventionnelle oy,. Ainsi, lorsqu’une contrainte
externe o, dont la valeur est inférieure a celle de la limite d’écoulement plastique, est appliquée au
matériau, la déformation induite par la contrainte appliquée est réversible et le matériau va
retrouver son état initial lorsque celui-ci n’était pas contraint. A l'inverse, lorsque la contrainte
externe appliquée dépasse la valeur de la limite élastique, le mouvement des dislocations est activé
et la déformation devient plastique et irréversible. Le glissement des dislocations s’effectue sur des
plans et des directions définies en fonction de la structure cristalline dans laquelle elles évoluent. En
régle générale, ces systemes de glissement correspondent aux plans et directions denses de la
structure. Le Tableau I-1 rappelle les systemes de glissement des dislocations pour les structures
cristallines principales. Pour augmenter la limite élastique, il faut faire en sorte d’entraver le
mouvement des dislocations sans les bloquer totalement au risque de rendre le matériau
extrémement fragile. Il existe plusieurs méthodes pour géner le mouvement des dislocations :

- Introduire de nouvelles dislocations qui auront pour effet d’ancrer celles déja présentes.

C’est notamment le cas pour I'écrouissage d’un matériau.

- Introduire des atomes en substitution ou insertion dans le réseau cristallin.

- Augmenter la quantité de joints de grains i.e. en jouant sur la taille de grains. Ce mécanisme
peut étre décrit par la loi de Hall-Petch.

- Produire une précipitation intra-granulaire de précipités de secondes phases.

Tableau I-1 : Tableau récapitulatif des systéemes de glissement des dislocations pour les
principales structures cristallines.

Directions de Représentation

glissement schématique
{110}

Cubiq(ucecjentré {1103}, {112}, {123} (111) @

(111)

Structure cristalline  Plans de glissement

Cubique faces

centrées (CFC) {1113 (110)
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plan de base
—{0001}

Hexagonal compact

HO) {0001},{1010} (1120)

(1120)

Dans le cas des couches nitrurées, I'effet du durcissement est attribué a la précipitation de
particules de secondes phases qui vont ancrer les dislocations. Les contributions des autres
mécanismes sont considérés comme négligeables. Lorsqu’une dislocation rencontre un précipité, il
faut apporter I'énergie suffisante a la dislocation pour que celle-ci puisse passer le précipité. Il est
alors facile de comprendre que la valeur de la contrainte a appliquer a la dislocation pour la faire
bouger va dépendre de la fraction volumique de précipités, de leur distribution en taille, de leur
densité volumique et de la distance inter-particules. Pour ce mécanisme de durcissement, il faut
également tenir compte de la nature cohérente ou incohérente des précipités (Figure I-21). Cette
nature va notamment influer sur le mécanisme de passage du précipité par la dislocation. En effet,
lorsque le précipité est cohérent ou suffisamment petit, la dislocation va cisailler le précipité. A
I'inverse, lorsque le précipité est gros et incohérent, le mécanisme de passage privilégié est le
contournement du précipité par la dislocation (mécanisme d’Orowan) ([85], [86]).

Figure I-21 : Précipités présentant une interface a) cohérente, b) semi-cohérente et c)
incohérente avec la matrice (selon Martin [87]).

L’évolution de la variation de la cission critique en fonction de la taille du précipité est
présentée sur la Figure I-22. Cette derniere montre que la cission critique nécessaire pour cisailler
un précipité est d’autant plus faible que la particule est petite. Lorsque la taille augmente, la cission
de cisaillement critique augmente fortement jusqu’a atteindre une taille critique au-dela de laquelle
le précipité sera contourné par la dislocation. Dans ce domaine, la cission critique nécessaire est
d’autant plus faible que la particule est grande. Le formalisme des mécanismes de contournement et
de cisaillement sont décrits dans les parties suivantes.
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Durcissement Arp

f fraction
volumique
croissante

Diameétre des particules dp
AT, = At ou AT
Figure I-22 : Représentation schématique de l'évolution de la cission critique nécessaire
pour amorcer le mouvement des dislocations en fonction du type de mécanisme mis en jeu,

du diamétre de la particule et de la fraction volumique. La ligne pointillée indique la limite
entre les deux mécanismes de passage [88].

1-3.1.1) Interactions des dislocations avec des défauts ponctuels

Il existe de tres nombreux modeéles qui sont présentés dans différentes références ([87],
[89]-[92]). Celui que nous présentons considéere des obstacles ponctuels, localisés et éloignés les uns
des autres qui exercent chacun une force F sur la dislocation. Celle-ci, sous les effets conjoints de
cette force, de la contrainte appliquée et de son énergie propre par unité de longueur (appelée
tension de ligne T), va se courber jusqu’a finalement se décrocher de |'obstacle lorsque la force
motrice devient supérieure a une valeur critique F. (Figure 1-23). A I'équilibre, juste avant le
décrochement, on obtient :

F.=2Tcos (®./2) (1-20)

Avec :
- T:latension de ligne (en N) que I'on peut exprimer par T = %sz.

- G :le module de cisaillement de la matrice (en MPa).
- b :levecteur de Burgers de la dislocation (en m).

Pour calculer la force de décrochement, on utilise dF = Tbhdl=1b R df (t est la contrainte
de cisaillement en Pa, (1. est la contrainte de cisaillement critique). Cette relation donne, dans le cas

oUuOestpetit, F =tbR20~tbR2sinfd=1tbR 2% = 1 b A. Dans cette relation, A représente

la distance moyenne entre deux précipités dans le plan de glissement. Ainsi :

bA=2T (CDC)—ZGbZ (CDC) (1-21)
T, = COoS > = > COS ) -
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_Gb (CI)C>
T, = TCOS > (1-22)
T T

e

n
¢
L

Fe
-
€ -

Figure I-23 : Position d'équilibre d'une dislocation ancrée entre deux points.

Cette formule définie la cission critique nécessaire pour activer le mouvement de la
dislocation. On remarquera dans le cas présent que la cission critique ne dépend pas de la nature des
précipités mais uniqguement de leur répartition spatiale et plus précisément de leur espacement dans
les plans de glissement. Cependant, cet espacement n’est pas aisé a déterminer car il dépend, entre
autres, de la contrainte appliquée et de la répartition des précipités.

Ce probleme a été résolu par Friedel en postulant ce qui est actuellement dénommé "Les
statistiques de Friedel" [93] développées dans le cadre de foréts de dislocations aléatoirement
distribuées. L’'argument mis en avant est que lorsque la dislocation se libere de |'obstacle qui
I'épingle, elle va s'incliner a une nouvelle longueur (son rayon de courbure restera inchangé tant que
la contrainte ne change pas), jusqu'a ce qu'elle atteigne un nouvel obstacle dans le méme temps.
Ainsi, on peut supposer que, sur la zone balayée par la dislocation apres rupture d'un obstacle, on a
en moyenne un obstacle (Figure I-24). Mathématiquement, ceci se traduit par :

SeNy=1 (1-23)

Dans cette relation, S¢ est 'aire représentée sur la Figure I-24 et N, est la densité
surfacique d’obstacles dans le plan de glissement. En introduisant une longueur entre obstacles dans

un réseau carré (A) telle que /1F2 = Sp, on simplifie le calcul de S;. En effet, on peut approximer S¢

par h et, avec A’= 2Rh dans le cas ol h << R, on trouve A = \/ﬁ avec cos (®./2) =1/2 R.
Finalement :
3
Gb D\ /2
e =— | cos (7) (1-24)

Cette relation sera modifiée dans le cas de distribution de particules non uniformes. Elle
devra également étre modifiée afin d’introduire la taille des particules.
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Figure I-24 : Illustration de la méthode utilisée par Friedel pour évaluer l'espacement
effectif entre des obstacles (Ar) par l'intermédiaire de la surface effective Si, surface balayée
par une dislocation apreés s'étre libérée d'un obstacle tout en conservant sa courbure
critique R. Cette zone est supposée contenir exactement un obstacle [87].

1-3.1.2) Mécanisme de contournement

Le contournement d’un précipité par une dislocation s’effectue lorsque la contrainte
appliquée a cette derniére dépasse le seuil de cission critique 1. dans le plan de glissement de la
disloaction. Lorsque la contrainte appliquée dans le plan de glissement dépasse ce seuil critique,
I’échappement de la dislocation se produit et la dislocation laisse une boucle autour des précipités
contournés (Figure I-25). Dans ce cas, ¢/2 =0 et la relation 1-24 devient la relation d’Orowan :

/& - /@)

glissement

Figure I-25 : Représentation schématique du mécanisme de contournement d'un précipité
par une dislocation [88].

o Gb
Tcrss = Z (1-25)

Dans cette relation, T est la contrainte critique résolue de cisaillement (CRSS: critical
resolved shear stress) pour le mécanisme de contournement (mécanisme d’Orowan).

Une version tres utilisée ([87], [94]-[98]) dans la littérature est donnée par la relation
suivante qui prend en compte 'effet de la distance moyenne entre particules, I'effet dipolaire des
dislocations en interaction avec un précipité, le type de dislocations en interaction avec les précipités
et le caractére polycristallin de la matrice.
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cp i@ %)

co =C (|-26)
TChss 2nV1i—v A

Dans cette relation, C est une constante qui varie suivant les auteurs, v est le coefficient de
Poisson de la matrice, r; est le rayon moyen planaire de la particule, et ry est une grandeur
assimilable au vecteur de Burgers b.

Par la suite, nous utiliserons la version simplifiée (équation (I-25)) de la contrainte critique
résolue de cisaillement étant donné que les hypothéeses utilisées pour les corrections évoquées ci-
dessus sont prises en compte pour des particules sphériques, ce qui ne correspondra pas a notre cas
de figure.

1-3.1.3) Mécanisme de cisaillement

Lorsqu'une particule est cisaillée par une dislocation mobile, les deux parties de la particule
sont décalées et il y a création d'une nouvelle interface entre le précipité et la matrice a laquelle est
associée une énergie y, (Figure I-26). De plus, lorsque le vecteur de Burgers de la dislocation dans
la matrice ne correspond pas a I'un des vecteurs de la particule, il y a également création d'une paroi
d'antiphase a laquelle est également associée une énergie ,. Cette paroi d'antiphase correspond a
I'introduction d'un désordre d'arrangement atomique dans la particule suite au passage de la
dislocation. En régle générale, I'énergie de cette derniére est nettement plus importante que la
premiere, que |'on peut alors négliger.

L'échappement de la dislocation se produit pour une cission critique qui s'exprime de la
maniére suivante ([85], [86]) :

. 2y, R
TéRss = —If 7 : (1-27)

avec R; le rayon planaire moyen du précipité dans le plan de glissement (exprimée en nm).

<
-~ / &
Plan de
glissement

Figure I-26 : Schéma du cisaillement d'un précipité par une dislocation. Apreés passage de la

.....

et la matrice.
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1-3.1.4) Relation Tcgss - dureté

Les équations précédentes montrent que la cission critique résolue sur le plan de glissement
dépend principalement de la distance inter-particules A sur ce plan, et non pas de la forme des
particules. La connaissance de la cission critique résolue dans le plan de glissement permet d’estimer
la dureté du matériau. En effet, la cission critique résolue sur le plan de glissement représente la
valeur de la contrainte nécessaire pour amorcer le mouvement de la dislocation autour ou au travers
du précipité. Cela signifie également qu'a cette contrainte, on se situe a la limite entre le domaine
élastique et plastique. D'apreés le critére de plasticité de Tresca, le lien entre le cisaillement critique et
la limite élastique est donc donné par la relation (1-28) :

O, = 2% Tcpss (1-28)

A partir de la valeur de la limite élastique, il est possible de calculer la dureté a I'aide de la
relation 1-26 :

HV = 3 xo0, (1-29)

Avec:
- HV : la dureté en MPa.
- 0, : la limite élastique en MPa.

Les travaux de Zhang et al. [99] montrent que la relation (1-29) est bien vérifiée pour des
matériaux métalliques. Pour des matériaux a fort durcissement structural, ainsi que des céramiques,
la limite élastique doit étre remplacée par la résistance a la traction.

Pour obtenir une valeur de dureté en Vickers, il suffit de diviser la dureté obtenue en MPa
par I'accélération terrestre soit 9,807 m.s™.

Cette méthode est assez générale et ne prend pas en compte, au premier abord, la
géomeétrie des précipités. Les formules associées au calcul de la cission critique résolue dans les plans
de glissement ont été appliquées a des particules sphériques. Or, dans les systémes réels, les
particules peuvent se développer sous différentes géométries, telles que des batonnets ou encore
des disques/plaquettes. Dans ces conditions, les formules des cissions critiques résolues selon les
deux mécanismes de passage des précipités par les dislocations ne sont pas modifiées. Cependant, la
modification de la géométrie des particules (de spheres a disques par exemple) va influer sur la
distance inter-particules. Des auteurs ([95], [100]-[102]) se sont intéressés a l'influence d’une telle
modification ainsi qu’a I'influence de la disposition des particules dans les plans de glissement sur la
valeur de la cission critique résolue. Une telle approche a permis de proposer, pour différents
systemes, de nouvelles expressions pour I'expression d’Orowan prenant en compte I'influence de la
géométrie des particules sur la distance inter-particules ([95], [102], [103]).
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I-3.2) Contraintes résiduelles de compression

I-3.2.1) Genése des contraintes résiduelles

Les contraintes résiduelles sont des contraintes qui perdurent dans un systéme sans aucune
sollicitation extérieure. Elles sont les conséquences d’« hétérogénéité de déformations » entre les
différents domaines du systeme, et conduisent a la formation de déformations d’accommodations.
Ces incompatibilités sont de plusieurs types :

- géométrique : le systeme présente des discontinuités géométriques.

- chimique : différences de masses volumiques des phases en présence.

- thermique : coefficients de dilatation thermique différents entre les différentes phases.
- plastique : propriétés mécaniques différentes entre les différentes phases.

Dans le cas de la nitruration, les incompatibilités a I'origine des contraintes sont
principalement d’ordre chimique. En effet, les phénoménes de précipitation décrits dans la partie I-
1.2, conduisent a la précipitation de différents composés dont les masses volumiques différent de
celle de la matrice ferritique et sont moins importantes (Figure I-27). En d’autres termes, pour une
méme masse de composé, le volume occupé par les nitrures et carbures sera plus important que
celui de la matrice.

Nitrures Carbures 7200

T

I 1 T
6200 ® 6875 FesN | Fe,N 7670  o-F
@ cedte
/ "‘ . ‘ \ #

Figure I-27 : Valeurs de quelques masses volumiques de carbures et nitrures [82].

La variation de volume induite par ces transformations de phases provoque la dilatation de la
surface tandis qu’en sous-couche, la matrice non affectée va s’opposer a cette déformation. Ces
déformations sont incompatibles entre elles et des déformations supplémentaires
d’accommodations sont alors créées entre chaque profondeur. Par équilibrage, il en résulte un état
plan de contraintes (Figure I-28).

a : Surface
o o Herit
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Figure I-28 : Schéma de la mise en compression d'une couche nitrurée suite a la
précipitation de nouvelles phases en son sein (d’apreés [104]).
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1-3.2.2) Evolution des contraintes en fonction des paramétres

Dans le cas des couches nitrurées, un profil de contraintes résiduelles de compression est
caractérisé par trois éléments : son étendue, la valeur maximale de contraintes et la profondeur de
ce maxima. Le choix du matériau, de son état initial ainsi que des parametres de traitements vont
modifier les caractéristiques de la précipitation se développant au sein des couches nitrurées en
cours de traitement. Ces phénomenes de précipitation étant a I’origine de la mise en compression de
la couche nitrurée, il est naturel que ces parametres aient également une influence sur le profil final
de contraintes résiduelles. Ainsi, Barralis et al. [105] ont montré l'influence des parameétres du
procédé de nitruration sur la forme des profils de contraintes résiduelles (Figure I-29).

La diminution du taux de dissociation t,, i.e. une augmentation du Ky, ne modifie pas la
valeur maximale des contraintes résiduelles de compression mais elle se traduit par une
augmentation de I'étendue du champ de contraintes, ainsi que par un décalage du maximum de
contraintes vers le coeur de la piece (Figure 1-29a).

L'augmentation du temps de traitement augmente I'étendue du champ de contraintes
résiduelles et décale le maximum de contraintes vers le cceur de la piece. Le maximum de contraintes
résiduelles connait également une faible diminution de sa valeur (Figure I-29b).

L'augmentation de la température de traitement diminue le maximum de contraintes
résiduelles de compression et repousse ce maximum vers le cceur de la piece (Figure I-29c).
L’étendue du champ de contraintes résiduelles augmente avec la température.
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Figure I-29 : Evolution du profil de contraintes résiduelles de compression le long d'une
couche nitrurée en fonction des paramétres de traitement [105].
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De la méme maniere, la teneur en éléments de I'acier ainsi que les proportions des éléments
en solutions et précipités sous forme de carbures vont également modifier la morphologie de la
précipitation des nitrures. Ainsi, Barrallier [106] a montré sur I'acier 33CrMoV12-9, préalablement
décarburé sous air a 930°C durant 3 h, que la remise en solution des éléments d’alliage initialement
précipités sous forme de carbures, conduit a une augmentation de I'étendue du champ de
contraintes ainsi qu’a I'augmentation de la valeur maximale de ces contraintes.

Lors de ses travaux de these, Jégou [82] a étudié, a partir de résultats obtenus sur plusieurs

nuances d’aciers nitrurés, I'importance de la quantité d’éléments d’alliage ainsi de leur répartition
entre la solution solide et les carbures sur les profils de contraintes résiduelles apres nitruration. Il
apparait que I'aluminium et le chrome ont une influence positive sur la mise en compression et
I’étendue du champ de contraintes résiduelles tandis que le vanadium et le molybdene ne semblent

avoir qu’une faible influence sur le profil de contraintes.

I-4) Conclusions

Dans ce chapitre, nous avons présenté une synthése bibliographique concernant des
procédés de nitruration par voie gazeuse et assistée par plasma. Afin de faciliter la compréhension
pour la suite de ce mémoire, les mécanismes de diffusion - précipitation a la base du traitement ont
été expliqués en détail. Nous nous sommes également efforcés d'expliquer clairement le lien entre la
microstructure et les propriétés mécaniques observées sur les couches nitrurées. Un soin particulier
a notamment été apporté a l'explication des mécanismes de durcissement des couches par la
précipitation des nitrures au sein de celle ci. Dans les cas des couches nitrurées, le durcissement est
principalement di a la présence de particules de seconde phase au sein de la matrice. Les
mécanismes des mouvements des dislocations rencontrant des précipités ont été décrits, ainsi
gu'une méthode permettant de remonter a la dureté a partir de la détermination de la distance
inter-particules et du calcul de la cission critique résolue dans les plans de glissement.

Cette méthode sera effectivement réutilisée dans le Chapitre IV, dont |'un des objectifs est
de proposer un modele de durcissement, basé sur le mouvement des dislocations autour de
précipités ayant une géométrie de disques, a partir des informations obtenues par une analyse fine
des observations MET.
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II-1) Dispositifs expérimentaux
II-1.1) Four de nitruration gazeuse

11-1.1.1) Description

L'installation expérimentale de I'Institut Jean Lamour est présentée sur la Figure II-1. Elle
est constituée d’un four tubulaire vertical en alumine d'un diametre de 50 mm. Il posséde une zone
isotherme d'environ 100 mm (soit un volume efficace d'environ 200 cm®) dans laquelle I'écart de
température est de £ 1 °C. Le chauffage est assuré par une résistance électrique. Les parois en
alumine permettent de limiter le phénomeéene de décomposition thermique de 'ammoniac sur les
parois du four. Compte tenu du temps de demi-réaction associé a ce phénoméne, du temps de
passage du gaz dans I'enceinte et de la surface des échantillons a traiter, on peut considérer la
décomposition thermique de 'ammoniac comme négligeable durant le traitement. En d’autres
termes, ce qui rentre dans le four est égal a ce qui sort. Le four est également muni d’un systéme de
trempe sous forme d’une trappe installée sur la partie inférieure du four.

L'introduction des gaz s’effectue par I'intermédiaire de débitmétres massiques dédiés et
situés dans la partie supérieure du four. Ces derniers permettent de maitriser finement la
composition de I'atmosphere lors du traitement ie. la valeur du potentiel de nitruration [1].
I’hydrogéne est produit par un générateur utilisant une technique a membrane polymere pour
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I’électrolyse de I'eau et permettant d’atteindre une pureté supérieure a 99,9995 %) et I'ammoniac et
|'azote proviennent de bouteilles de gaz.

- Chambre ventilée pour les gaz debitmetre
‘. dangereux
o

Four

> Evacuation

v vers I'extérieur
i | Huile I

Figure II-1 : Photographie et schéma associé de l'installation de nitruration gazeuse utilisée
a I'Institut Jean Lamour.

11-1.1.2) Protocole de traitement

Avant le traitement de nitruration, les échantillons sont abrasés de maniere mécanique a
I'aide de papier SiC (1200). Les échantillons sont ensuite plongés dans un bécher rempli d'éthanol
avant d'étre placés dans un bain a ultrasons durant 5 min, puis rincés a I'éthanol et séchés. Cette
étape de préparation est effectuée peu de temps avant l'introduction dans le four afin de s'assurer
que la surface soit exempte de contamination et qu'elle présente une bonne réactivité.

L’échantillon est suspendu dans le four par un fil en Ni-Cr, lui-méme accroché au couvercle
étanche du four tubulaire. La longueur du fil permet d’assurer la présence de I'échantillon dans la
zone isotherme.

La montée en température jusqu’a la valeur de consigne est effectuée sous atmosphere
inerte (N,) afin d’éviter des problémes d’oxydation de I’échantillon lors de cette phase. Une fois la
température de travail atteinte, les gaz sont introduits a I'aide de débitmetres massiques dans les
proportions adéquates pour obtenir le potentiel de nitruration désiré.

En fin de traitement, I’échantillon est libéré par la trappe inférieure et trempé dans un bac
d’eau ou d’huile. Compte tenu des faibles dimensions des échantillons, le média de trempe n’a
aucune influence sur la microstructure obtenue apres la trempe. Toutefois, cette étape implique une
mise a I'air de I’échantillon pouvant conduire a une faible oxydation des surfaces. Cette oxydation se
traduit visuellement par une couleur bleutée des échantillons et non grise mate caractéristique des
couches nitrurées.

I1-1.2) Réacteur plasma de type ECR (Electron Cyclotron Resonance)

I1-1.2.1) Description

L'installation expérimentale de nitruration assistée par plasma est présentée sur la Figure
II-2. Des débitmetres massiques (I’hydrogéne est produit de la méme maniére que pour le
traitement en phase gazeuse) assurent I'introduction des gaz (N, et H,) dans I’enceinte et permettent
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de réguler la composition de I'atmosphére. Un systeme de pompe primaire a palettes associée a une
pompe turbomoléculaire permet de placer I'enceinte de traitement sous vide secondaire (volume
d’environ 55 L) avant l'introduction des gaz de travail. Le plasma est produit par un réseau
d’antennes micro-ondes terminées chacune par un aimant permanent de 875 G (excitation des
électrons par résonnance ECR: Electronic Cyclotronic Resonnance). La source plasma est donc
délocalisée par rapport aux échantillons a traiter, ce qui constitue une grande différence avec les
systemes de type diode conventionnellement employés dans I'industrie pour lesquels le plasma est
directement créé autour des substrats. Une faible polarisation négative (50 - 100V) peut étre
appliquée sur le porte-échantillon chauffant. Le porte-échantillon est muni de 2 lampes halogénes en
configuration escargot autorisant un chauffage homogéene de la plaque sur laquelle sont posés les
échantillons.

Couplage bi-directionnsl
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Incidente réfléchie Cable
coaxial
Jauge b
Entrée
.............. gaz
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Chauffant et polarisable

Pompe turbo

Figure II-2 : Schéma du réacteur ECR utilisé pour les traitements de nitruration assistée par
plasma [107].

I1-1.2.2) Protocole de traitement

Dans un but de cohérence et afin de permettre la comparaison avec les traitements en phase
gazeuse, les échantillons ont subi la méme étape de préparation préalable de surface pour rendre
cette derniére réactive. lls sont ensuite placés sur le porte-échantillon chauffant dans I'enceinte du
réacteur. Avant le traitement, un décapage a l'argon est effectué dans le but de rendre la surface des
échantillons réactive.

Cependant, ce dispositif ne permet pas d’effectuer une étape de trempe telle que celle
disponible sur linstallation de nitruration en phase gazeuse. Toutefois, pour accélérer le
refroidissement en fin de traitement un faible débit d’argon (50 cm®.min™) est injecté dans
I’enceinte. Ce refroidissement n’étant en rien comparable avec la trempe effectuée apres les
traitements en phase gazeuse, on peut s’attendre a des différences sur les microstructures finales
obtenues.
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La polarisation choisie (-50 V) est suffisamment faible pour ne pas induire de phénomeénes de
pulvérisation ionique de la surface comme cela peut étre le cas lors d’une nitruration ionique
classique (DCPN).

I1-2) Les matériaux de I'étude

I1-2.1) Systemes binaires Fe-Cr

Deux alliages binaires Fe-Cr ont été retenus pour les besoins de I'étude. La premiére nuance
contient 1 % massique de Cr. Elle a été choisie en raison de sa faible propension a présenter des
cellules de précipitation discontinues. La seconde contient 3 % massique de Cr. Elle permet de se
rapprocher de la nuance d’acier industrielle E-33CrMoV12-9 qui contient également du chrome dans
les mémes proportions.

Les systémes binaires n‘ont subi aucun traitement préalable a la nitruration. La dureté,
mesurée sur les alliages bruts, est d’une valeur proche de 100 HV,,. Il n’y a aucune différence entre
les deux nuances du fait que les atomes de Cr se trouvent en substitution des atomes de fer dans la
ferrite et non en insertion dans la maille de celle-ci. Une détermination de la taille de grains selon la
norme ASTM E112 [108] donne un indice de grain G de 4, soit une taille de grains d’environ 85 um
(Figure II-3). Cette taille de grains élevée n’a aucun intérét d’un point de vue industriel du fait de la
faible tenue mécanique associée. Cependant, elle présente un certain intérét métallurgique. En effet,
les observations et caractérisation seront facilitées pour de telles tailles de grains.
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Figure II-3 : Micrographie optique de la microstructure initiale du systéme binaire
contenant 3% massique de chrome (Attaque Nital 2 %).

Des études en microanalyse X couplées a un microscope électronique a balayage ont mis en
évidence la présence de particules d'oxyde de chrome aléatoirement réparties dans la
microstructure (Figure II-4). Ces particules proviennent probablement de I'étape d’élaboration de
I'alliage. Elles ont une taille de I'ordre de quelques microns et sont associées a une déplétion en
chrome dans la solution solide au voisinage de ces particules.
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Figure II-4 : Cartographie en éléments (déterminé par microanalyse X) de l'alliage binaire
contenant 3 %m de chrome, mise en évidence de la présence de particules d'oxydes de
chrome aléatoirement réparties dans la microstructure.

II-2.2) Acier industriel : nuance 33CrMoV12-9

Cet acier a été livré sous la forme d'une barre (diamétre : 140 mm / longueur : 2 m) a I'état
Normalisé-Recuit 4 (NoR4). Il a été élaboré sous air et refondu sous vide (AM-VAR) afin d’assurer une
bonne propreté inclusionnaire. La composition nominale (en %m) est donnée dans le Tableau II-1
qui reprend les informations données sur le certificat de conformité matiére.

Tableau II-1 : Composition nominale de la nuance d'acier E-33CrMoV12-9.

C Si Mn S P Ni Cr Mo \') Fe
0,318 0,28 0,59 0,0015 0,005 0,13 3,13 0,87 0,29 Bal.

33CrMoV12-9

En raison de son état de livraison (normalisé recuit) et des dimensions importantes de la
barre, des lopins de 250 mm de longueur ont été découpés dans la barre afin de subir les traitements
thermiques préalables aux traitements de nitruration. Ils ont été effectués selon une spécification
interne a Safran TS (un extrait de cette spécification est donnée dans I'Annexe A) en vigueur chez la
société Safran Transmission Systems. Ce traitement préalable consiste en une austénitisation a 920
°C durant 3 h suivie d’'une trempe a I’huile. Puis, pour les besoins de I’étude, les lopins ont subi des
revenus a différentes températures durant 3 h avant d'étre refroidis sous air. Les températures
choisies pour les revenus sont les suivantes : 600 °C, 620 °C, 640 °C. Le Tableau II-2 récapitule les
parametres des traitements ainsi que les valeurs finales de dureté des lopins.

La majorité des traitements de nitruration et des analyses effectués dans cette étude |'ont
été sur l'acier trempé-revenu a 620 °C. Par conséquent, dans la suite de ce manuscrit et sauf mention
contraire, les échantillons nitrurés sont issus du lopin trempé-revenu a 620 °C.

47



Chapitre Il : Installations, techniques expérimentales et matériaux

Tableau II-2 : Récapitulatif des conditions des traitements thermiques préalables appliqués
aux lopins d'acier E-33CrMoV12-9.

Austénitisation Revenus Dureté (en HV,,)
600 °C/ 3h / arrét air 407
930°C/ 3 h/ arrét huile 620 °C/ 3h / arrét air 394
640 °C/ 3h / arrét air 350

La Figure II-5 présente des micrographies optiques et MET de la microstructure initiale de
I’acier E-33CrMoV12-9. La microstructure de la micrographie optique a été mise en évidence suite a
une attaque au Nital 2 % (98 % d'éthanol et 2 % d'acide nitrique). On observe une structure en lattes
caractéristique des aciers de construction faiblement alliés trempés-revenus. Le cliché MET montre la
présence de précipités inter- et intragranulaires. La majorité de ces précipités adopte une forme
allongée mais il est aussi possible d’observer des précipités sphériques.

Des études menées par Locquet [70] et Ginter [29] sur cette méme nuance ont permis
d’identifier la nature de ces précipités. Il s’agit de plusieurs types de carbures. On retrouve
notamment des carbures allongés substitués de type M;C; et M»;Cs (dérivés des carbures Cry;Cs et
Cr,C;) ainsi que des carbures globulaires de formule générale M,C3/MC (dérivé du carbure V,C;/VC).
Les deux premiers composés ont respectivement une structure cristalline hexagonale compacte et
cubique a faces centrées. Les carbures M,3;Cs peuvent dissoudre une quantité non négligeable de fer
(jusqu’a 30 % atomique [109]), ainsi que du molybdéene (jusqu’a 9 % atomique). Les carbures
M,4Cs/MC ont également une structure cristalline cubique a faces centrées. Les analyses EDX menées
par Locquet ont montré que ce carbure est également substitué par du fer, du molybdéne et du
chrome.

7 o A g S s S ¥ :

Figure II-5 : A gauche micrographie optique de la microstructure initiale de I'acier E-
33CrMoV12-9 et a droite un cliché MET de la microstructure initiale mettant en évidence la
présence de précipités inter- et intragranulaires.

<
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II-3) Caractérisations structurales et microstructurales
I1-3.1) Microscopie optique

Les échantillons nitrurés, destinés aux observations sur coupes transverses, sont d’abord
découpés a l'aide d’une meule abrasive (Struers BOC15) sur une micro-trongonneuse Struers
Secotom-50 puis enrobés dans une résine Epoxy. La température de chauffage pour des diamétres
de 25 mm a 40 mm est de 180 °C. Cette température ne présente aucun risque de modification de la
microstructure de la couche nitrurée compte tenu des températures de revenu de l'acier et de
nitruration beaucoup plus élevées. Les échantillons ont ensuite subi une gamme de polissage
mécanique sur papiers SiC (P500 a P2400). Entre chaque étape de polissage I'enrobage est rincé a
I’eau. Le polissage de finition est effectué a I'aide de suspensions diamantées de 3 um et 1 um puis
se termine par une ultime étape a la suspension de silice de 0,25 um. Entre chaque étape, les
échantillons sont rincés a I'éthanol, mis dans un bac a ultrasons puis séchés. Les couches nitrurées
subissent ensuite une attaque chimique au Nital 2 % durant un court instant afin de révéler la
microstructure.

Les observations optiques ont été réalisées sur un microscope Zeiss Axioplan 2 Imaging et les
mesures et analyses d’'images ont été effectuées a I'aide des logiciels DigitalMicrograph de Gatan et
Image) de NIH Image [110]. Ce dernier étant un logiciel open source tandis que le premier est un
logiciel propriétaire.

I1-3.2) Diffraction des rayon X (DRX)

La diffraction des rayons X est une technique d’analyse microstructurale permettant
d’identifier les phases en présence a la surface de I’échantillon analysé. Elle est basée sur la diffusion
d’un faisceau de rayons X monochromatique. Pour que le rayonnement X diffracté puisse étre
observable, il faut que ce dernier soit en condition de Bragg :

2d sin(@) =nAi (11-1)

Avec :
- d=distance inter-réticulaire (en nm).
- B =angle d’incidence du faisceau de rayons X monochromatique.
- A =longueur d’onde du faisceau incident (en nm).
- n=ordre de réflexion.

Géométriquement, la relation précédente peut étre représentée par le schéma de la Figure
II-6. Lorsqu’un matériau cristallin est irradié par un rayonnement monochromatique X selon un
angle incident © de longueur d’onde A, on observe des pics d’intensité aux voisinages des valeurs
d’angle 26. Ces pics correspondent a des interférences constructives suite a la diffusion par les
atomes du cristal des photons X et dépendent de la distance interréticulaire d des familles de plans
et de la longueur d’onde du rayonnement incident.
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Figure II-6 : Représentation géométrique de la diffraction d'un rayonnement X
monochromatique de longueur d'onde A par une famille de plan cristallin.

L’étude par diffraction des rayons X (DRX) a été effectuée avec un équipement de marque
Briker (modele D8 Advance) dans la configuration Bragg-Brentano en utilisant la raie Cu-K, (A = 0,154
nm). La gamme d'angle d’incidence des rayons X choisie est 15-100 °. Cette plage est balayée en une
heure. L'analyse a été effectuée a la surface d’échantillons nitrurés ce qui permet d’identifier la
présence ou non de la couche de combinaison ainsi que de déterminer sa composition.

I11-3.3) Microscopie électronique
11-3.3.1) Microscopie électronique a balayage

11-3.3.1.1) Préparation des échantillons

Le protocole de découpe des échantillons destinés a I'observation en microscopie
électronique a balayage (MEB) est le méme que celui destiné aux observations optiques. Pour une
observation optimale en microscopie électronique, les échantillons doivent étre conducteurs afin
d’éviter les phénomeénes de charge. Plutot que d’utiliser une résine Epoxy avec du scotch cuivre, le
choix s’est porté sur l'utilisation d’une résine métallique Cerro 103 °C de chez Metaconcept (les
caractéristiques de la résine sont présentées dans le Tableau II-3). Des bagues en acier de 25 mm
ont été usinées afin de définir la taille de I'’enrobage. L’échantillon est collé sur une surface plane et
disposé au centre de la bague en acier. La résine métallique est ensuite chauffée jusqu’a sa
température de fusion et coulée dans la bague en acier de maniere a recouvrir I’échantillon.

Tableau II-3 : Tableau récapitulatif de la composition de la résine métallique et de son point
de fusion.

Composition (en %m) Thusion (°C)
Bi Sn Cd
54 26 20 103
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Ces échantillons étant également destinés a I'analyse des profils de concentration a la
microsonde, il a fallu porter une attention particuliére a I'état de surface lors de la préparation (la
surface devant étre exempte de rayures et plane). Ainsi, les échantillons enrobés ont été polis a
I'aide d’un dispositif permettant de maitriser I'enlevement de matiére. Ce dispositif est constitué
d’un plateau en acier usiné sur lequel on colle I'enrobage. Le plateau est ensuite fixé sur le support
muni d’un pas de vis, puis on vient visser la bague métallique graduée surmontée d’'une bague en
alumine. Pour assurer la planéité de I’échantillon enrobé, on colle la résine du c6té échantillon sur le
plateau et I'on définit I'épaisseur de matiere a abraser a I'aide du systeme du pas de vis de la bague
en alumine. Ensuite, on polit mécaniquement a I'aide d’un papier SiC a grains assez grossier (ex : 320
a 500), I'exces de résine jusqu’a faire affleurer la bague en acier au contact du papier abrasif avec la
bague en alumine. Une fois cette premiére surface plane obtenue, 'enrobage est décollé et recollé
sur sa face arriére qui est maintenant plane. Une épaisseur de matiére a enlever est a nouveau fixée
et la procédure de polissage classique (définie précédemment dans la Partie II-3.1) est suivie
jusgu’a contact entre le drap de finition et la bague en alumine du systéme de polissage.

La résine métallique en fusion restant tout de méme assez visqueuse, il est possible que

celle-ci ne mouille pas correctement I'échantillon et que des pores se forment entre celui-ci et la
résine. Si tel est le cas, une étape de rincage minutieux est nécessaire entre chaque étape de
polissage afin d’évacuer les particules de I'étape précédente qui s’y trouvent coincées. Le rincage est
effectué a I'eau ou a I’éthanol suivi d’un passage en bac a ultrasons et enfin un dernier ringage a

I’éthanol est réalisé avant séchage de I'enrobage.

[1-3.3.1.2) Mode d'imagerie
La microscopie électronique a balayage est une technique puissante d’observation des
surfaces. Elle est basée sur I'analyse des électrons résultants de l'interaction entre un faisceau
électronique et la matiere a analyser. En effet, lorsque le faisceau électronique incident frappe
I’échantillon a observer, les interactions rayonnement-matiére conduisent a différents types

d’émissions électroniques et électromagnétiques. Ces émissions sont résumées sur la Figure II-7.

Electron primaire

Emission électronique
secondaire

Electrons Auger Due aux électrons primaires

Due aux électrons rétrodiffusés

Emission électronique rétrodiffusée 1310 nm

~ %
LLLLLLL LLLLLL '
Emission X caractéristique 0,1a05um

[~

. \ \ s H
| Emission X de fond continu A z, (E=E) :
i o= — 29 (E=0) |

Environ 1 um
Emission X de fluorescence =y > 10 im

Figure II-7 : Descriptif des émissions électroniques et électromagnétiques dues a
l'interaction entre un faisceau d'électrons et de la matiere [111].
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Dans cette partie, dédiée uniquement a I'observation des surfaces, seules les émissions
d’électrons secondaires et rétrodiffusés présentent un intérét. La premiére émission permet
d’obtenir des informations topographiques sur la surface analysée puisque ces électrons proviennent
de I'extréme surface. La seconde émission permet d’obtenir un contraste chimique de phase. Dans ce
mode d’imagerie le contraste des phases, dont le numéro atomique moyen est élevé, est plus
lumineux que celui obtenu pour des phases a plus faible numéro atomique. Plus spécifiquement sur
les couches nitrurées, les phases de nitrures apparaissent en contraste gris foncé tandis que les
phases de carbures apparaissent en contraste gris clair.

Les observations MEB ont été effectuées sur un Quanta 650 FEG de chez FEI. La tension
d’accélération utilisée était de 5 kV pour les observations en électrons secondaires et de 15 kV pour
les observations en électrons rétrodiffusés. Le MEB a été utilisé pour mesurer, avec plus de précision
gu’en microscopie optique, I'épaisseur de la couche blanche. Les clichés nécessaires aux mesures ont
été pris aléatoirement le long de la couche nitrurée et les épaisseurs de couche nitrurée données
dans la suite de ce manuscrit sont la moyenne d’une vingtaine de mesures.

11-3.3.1.3) Diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD)

Il est également possible d’associer au MEB un détecteur EBSD (Electron Backscattered
Diffraction). Ce détecteur permet d’obtenir des informations cristallographiques importantes sur les
échantillons a I’échelle du micron. Son principe repose sur la diffraction par les plans cristallins des
électrons rétrodiffusés.

Cette technique a été mise en ceuvre sur un systeme ferritique binaire (Fe-Cr) dont la
microstructure a été présentée dans la Partie I1.2.1. En raison de la microstructure assez grossiere
de ce systeme, une analyse EBSD a été menée dans le but de trouver un grain présentant une
orientation adéquate pour y extraire une lame mince a 'aide d’un équipement FIB (Focused lon
Beam). La démarche mise en ceuvre est décrite dans la Partie I1.3.3.2.1 dédiée a la préparation des
lames minces pour la microscopie électronique en transmission.

Les analyses EBSD sont réalisées par I'intermédiaire d’'un microscope électronique a balayage
QUANTA 650 FEG de chez FEI équipé d’un détecteur EBSD NordelysF+. Les données sont collectées
avec l'aide du logiciel HKL FastAcquisition développé par Oxford. Les paramétres d’analyses sont
donnés dans le tableau ci-dessous (Tableau I1-4) :

Tableau II-4 : Parameétres d'acquisition utilisés lors des analyses EBSD.

Parameétres MEB

Distance de travail par rapport a la piece polaire 12 ou 15 mm
Distance de travail par rapport a la caméra 12 mm
Taille de spot 5
Inclinaison de I’échantillon 70°
Tension d’accélération X200

Grossissement

Parameétres FastAcquisition

Temps d’intégration 7 ms

Nombre de frame 1
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Nombre de réflexion 60
Binning ax4
Gain 2
Résolution de Hough 70
Nombre de bandes 5al2
Pas d’analyse 3 microns

L'obtention d’une cartographie de surface en contraste d’orientation a été effectuée selon la
convention de Bunge utilisant les angles d’Euler [112].

11-3.3.2) Microscopie électronique en transmission (MET)

La microscopie électronique en transmission est une technique de caractérisation puissante
qui permet d’avoir acces a des informations cristallographiques et chimiques de I’échantillon a
I’échelle nanométrique. Dans cette partie, les différentes possibilités offertes par I’équipement que
nous avons utilisé seront passées en revue.

[1-3.3.2.1) Préparation des échantillons et équipement

Les lames minces destinées a I'observation en MET ont été préparées a I'aide d’une sonde
ionique focalisée (FIB) FEI Dual Beam Versa 3D. Un FIB est un microscope électronique a balayage
équipé d’une seconde colonne ionique permettant d’envoyer un faisceau d’ions focalisé (du gallium)
suffisamment énergétique pour creuser le matériau et permettre de faconner et amincir une lame.
Cette derniere est ensuite manipulée par un micromanipulateur et soudée a une grille en cuivre.

L'extraction de lames minces par FIB est une technique récente de préparation de lame
mince. Par rapport a des techniques conventionnelles (amincissement ionique (Precision lon
Polishing System), électrolytique), elle permet d’extraire avec précision des lames minces dans une
zone d’intérét. Les lames minces préparées par cette technique présentent une superficie d’analyse
nettement restreinte par rapport aux lames minces préparées de maniére conventionnelle.

Au cours de cette étude, deux systémes différents ont été sélectionnés pour étudier la
précipitation de nitrures au sein de la couche nitrurée : I'acier 33CrMoV12-9 nitruré durant 126 h a
520 °C et le systéme binaire ferritique Fe-3Cr nitruré a 550 °C durant 48 h. Les deux traitements se
sont déroulés a Ky =5 atm-Y2,

Les lames minces sont ensuite observées sur un microscope JEOL JEM-ARM 200F Cold FEG
TEM/STEM fonctionnant a 200 kV et corrigé en sonde (résolution de 0,19 nm en mode MET et 0,078
nm en mode STEM).

[1-3.3.2.2) Mode d'imagerie

En microscopie électronique en transmission, les images sont obtenues a partir de I'onde
transmise et/ou des ondes diffractées. En fonction des ondes choisies pour I'observation, il est
possible d’obtenir différents types de contraste (Figure I1-8).

53



Chapitre Il : Installations, techniques expérimentales et matériaux

En positionnant un diaphragme (le diaphragme objectif) de telle maniére a ne laisser passer
que le faisceau transmis et en bloquant les faisceaux diffractés (Figure II-8a), on obtient une image
en champ clair (BF). Le contraste obtenu dans ce mode d’imagerie provient de I'affaiblissement du
faisceau primaire d( aux différences d’épaisseur, de cristallographie mais également aux différences
de masse atomique des éléments présents. Les contrastes sombres observables sur de tels clichés
indiguent que ces zones sont en conditions de diffraction.

Lorsque le diaphragme objectif est placé de telle maniére a ne laisser passer qu’un ou
plusieurs faisceaux diffractés, on obtient une image en champ sombre (DF) (Figure II-8b). En
pratique, on ramene le faisceau diffracté dans I'axe optique. Ce mode d’imagerie permet de mettre
en évidence (contraste clair) les zones de I'échantillon a I'origine du faisceau diffracté. Le champ
sombre est a mettre en parallele avec son équivalent en champ clair et permet d’obtenir des
informations sur des particules orientées selon différentes orientations cristallographiques ou
défauts du matériau.

Une image haute résolution en microscopie électronique en transmission est formée lorsque
le faisceau transmis et des faisceaux diffractés ont la possibilité de passer au travers du diaphragme
objectif (Figure II-8c). Les interférences entre les faisceaux diffractés et le faisceau transmis
permettent une observation « directe » des colonnes atomiques lorsque le spécimen est
correctement orienté. La structure atomique peut ainsi étre directement étudiée. Toutefois, ce mode
d’imagerie est trés sensible aux aberrations introduites par les imperfections du systeme optique
(astigmatisme, aberrations sphériques) qu’il faut corriger pour obtenir des images avec une bonne
résolution.

Il est également possible d’utiliser certains microscopes électroniques en transmission en
mode balayage. Dans cette configuration, le faisceau d’électrons est focalisé pour former une sonde
tres fine (dont le diametre peut étre inférieure a 0,1 nm) qui balaie la zone d’intérét point par point.
L'intensité est récupérée par des détecteurs BF et DF standards mais également un détecteur
annulaire a grand angle (High Angle Annular Dark Field ou HAADF). Ce dernier détecteur permet
d’obtenir un contraste chimique de la zone d’intérét en récupérant le signal des électrons diffusant
de maniere incohérente. Cette diffusion incohérente est trés sensible au numéro atomique des
éléments présents dans la zone d’observation.

Cliché de diffraction

Lame mince TJP,‘.‘}‘ 2 S0 0 0 b) & » 50000
LAY Y LAY TR}
!”:\‘ I;l':\“ e e s 8 "I:\\ ‘r:\“ e e 8 0
Lentile objectit —>d X7 x> (e I8 o
NN s se s 00 ~. NG T )
Diaphragme ~ :,x’x:: e0 0 00 RN ee 0 0 e
objectif AN PN
g ., Fs ~
1‘ \\ s \\\
/’ \\ s .,
4 LY
&—> —_—
C} 3 » o)

/
G
»
u
h A
LY
\
.
.
KX K3

Figure II-8 : Configuration de la colonne électronique d'un MET pour obtenir un cliché a) en
champ clair, b) en champ sombre et c) en haute résolution.
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[1-3.3.2.3) Mode diffraction électronique

La diffraction électronique permet d’obtenir des informations sur la structure atomique des
composés présents au sein du matériau. Lorsque le faisceau d’électrons incident traverse
I’échantillon, ceux-ci sont diffractés par les plans atomiques du cristal selon la relation de Bragg.

Les faisceaux diffractés, paralléles entre eux, sortent de I'objet avec un angle 20 par rapport
a I'axe optique et forment un diagramme de diffraction dans le plan focal de la lentille objectif. Ce
diagramme de diffraction contient de nombreuses informations quant a I'orientation du cristal
traversé par le faisceau d’électrons ou encore sa structure atomique.

Pour se représenter la géométrie de la diffraction électronique par un cristal, on introduit un
second réseau, associé au réseau « réel » et présentant une relation de réciprocité avec ce dernier.
Dans cette représentation, ce réseau réciproque peut étre vu comme un réseau tridimensionnel dont
les nceuds représentent les familles de plans cristallins. Les cristaux réels n’étant jamais parfaits et
infinis, l'intensité diffractée ne peut étre représentée par un point mathématique. En pratique, en
raison de la géométrie de la lame, on associe donc un relrod (Reciprocal Lattice Rods) a chaque nceud
du réseau qui est orienté normalement a la face de plus grande dimension du cristal. L'intensité
diffractée est distribuée le long de ce relrod et il est possible qu’un faible écart a la condition de
Bragg conduise tout de méme a une réflexion sur le cliché de diffraction. En effet, dans le réseau
réciproque si I'on représente les solutions exactes de la relation de Bragg par la sphere d’Ewald

(sphére de diamétre I) (Figure II-9), on constate que cette derniére intercepte les relrods a des

positions ne respectant pas toujours la condition de Bragg. Les réflexions résultantes sur le cliché de
diffraction ne possédent pas la méme intensité.

. Plan de diffraction

Intensité Sphére d’Ewald

’::"« observée "( /

 EEEREEEEEEEEEEEEEE Réseau réciproque

relrod
Relation de Bragg Intensité
vérifiée
Figure II-9 : Représentation schématique de l'interception des relrods par la sphére d’Ewald

permettant d'expliquer I'apparition de réflexion sur le cliché de diffraction malgré un écart
a la relation de Bragg.
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[1-3.3.2.4) Spectroscopie de perte d'énergie des électrons (EELS)

La spectroscopie de pertes d’énergie des électrons est une technique permettant
I'identification de composés ou d’éléments chimiques présents au sein d’un échantillon. La technique
est basée sur I'étude de la distribution en énergie des électrons ayant traversé |'échantillon.
Lorsqu’un faisceau d’électrons de haute énergie traverse un solide, les électrons ont la possibilité
d’interagir avec la matiére sous forme d’interactions élastiques ou inélastiques. Lors d’interactions
inélastiques, les électrons incidents vont céder une partie de leur énergie et conduire a des
phénomeénes d’excitation collectifs ou individuels.

Sur un spectre typique de pertes d’énergie (Figure II-10), il est alors possible de distinguer
trois zones en fonction des types d’interactions. La premiere zone correspond a un pic de zéro perte
d’énergie. Ce pic est la conséquence d’interactions élastiques ou d’aucune interaction des électrons
incidents avec la matiere. Les électrons gardent leur énergie initiale ou les pertes d’énergie sont trop
faibles (vibrations thermiques du réseau) pour étre détectées. S’ensuit la zone des faibles pertes
d’énergie (de 0,5 eV a quelques eV) qui regroupent les pertes d’énergie dues aux variations du
réseau d’ions (phonons) et les transitions interbandes des électrons. Cette zone présente une
intensité importante et par détermination du signal réel di a I'excitation des plasmons, il est possible
de déterminer |'épaisseur de la lame analysée. La troisieme région correspond aux hautes pertes
d’énergie (> 100 eV) qui regroupent notamment I'excitation des couches électroniques profondes
des atomes présents dans I’échantillon. Il est alors possible d’observer les seuils d’ionisation
caractéristiques des éléments présents. La forme des pics va également dépendre des liaisons entre
ces atomes. C'est cette région qui permet d’identifier la nature des composés ou des éléments
chimiques présents. Ces mécanismes d’ionisation présentant une faible probabilité de réalisation,
I'intensité du signal est tres faible devant celle de la zone des faibles pertes d’énergie. Pour
I"analyser, il faudrait faire un agrandissement de cette zone du spectre. Une des solutions pratiques
consiste a décaler les pics de la seconde zone en dehors du champ de détection du capteur afin de
n’acquérir que les signaux issus de la zone de haute perte d’énergie.
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Figure II-10 : Spectre EELS typique d'un nitrure de chrome obtenu sur une réplique
extractive [84]. En a) sont indiqués le pic élastique ainsi que les pertes d'énergie dues aux
plasmons. En b) I'agrandissement de la zone de grandes pertes d’énergie.
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II-4) Analyses compositionnelles

I11-4.1) Microsonde électronique

11-4.1.1) Principe de la technique

La microsonde électronique (ou microsonde de Castaing) est une technique d’analyse
chimique élémentaire locale permettant de doser les éléments présents dans un échantillon massif.
Elle est basée sur I'utilisation d’un faisceau électronique focalisé et de haute énergie afin de générer
des rayons X caractéristiques de ces éléments.

La microsonde électronique est constituée d’une colonne électronique tres semblable a celle
d’'un MEB permettant de focaliser le faisceau sur I’échantillon et d’'un spectrométre a dispersion de
longueur d’onde (WDS). Cet élément essentiel est constitué d’un cristal monochromateur
permettant de filtrer le faisceau polychromatique de rayons X résultant des interactions avec le
faisceau électronique primaire. Ce filtrage est obtenu par diffraction des rayons X d’une famille de
plans cristallins du cristal monochromateur. Ainsi, seuls les rayonnements respectant la relation de
Bragg sont diffusés vers le compteur proportionnel a flux gazeux. Ce deuxiéme élément permet de
transformer le signal énergétique recu par le détecteur en un signal électrique proportionnel
pouvant étre exploité par une chaine de traitement informatique pour quantifier les différents
éléments analysés.

A l'instar des modes d’imagerie topographique et de contraste chimique obtenus au MEB, la
microsonde électronique exploite les propriétés des interactions rayonnement-matiere. Ces
interactions sont résumées sur la Figure II-7. En raison de I’énergie du faisceau, ces derniéres se
déroulent dans un volume fini dont les dimensions vont dépendre de la densité du matériau et de
I’énergie des électrons incidents. On parle de « poire d’interaction » et il est communément admis
que le volume analysé est de I'ordre du um®. Les émissions récupérées par les détecteurs de la
microsonde sont les émissions X caractéristiques des éléments, les émissions X de fond continu et les
émissions X de fluorescence. Ces émissions comprennent notamment les interactions élastiques,
telle que la diffusion électronique et les interactions inélastiques.

Le premier phénomene correspond a I'interaction entre I'électron incident et le noyau d’un
atome. L’électron incident est ralenti et dévié (rayonnement continu de freinage) et conduit a une
émission électromagnétique non caractéristique. Cette émission correspond a une émission X de
fond continu.

A l'inverse, les interactions inélastiques se caractérisent par un transfert d’énergie important
mais une faible probabilité de diffusion. Il existe cependant différentes interactions inélastiques en
analyse chimique élémentaire, la plus importante est slrement lionisation des couches
électroniques profondes des atomes. Lorsque ce phénomene se produit, il y a émission d’un électron
secondaire et création d’'une lacune sur le niveau électronique considéré. Le retour a I'équilibre
s'effectue par une désexcitation d’un électron d’un niveau supérieur vers cette lacune. Cette
désexcitation peut alors s’accompagner d’une émission électromagnétique caractéristique de
I’élément concerné.

Il faut également noter que ce rayonnement X, engendré dans I’échantillon suite au
bombardement électronique, va également interagir avec son environnement direct. L'une des
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conséquences principales est I'absorption photoélectrique qui conduit d’une part a une atténuation
du rayonnement X et d’autre part a une possible émission secondaire X, dite de fluorescence, qui
peut se superposer au spectre X primaire.

La quantification des éléments a la microsonde se base sur I'exploitation de l'intensité X
détectée. Cette derniére dépend de nombreux parametres liés a la concentration des éléments,
|"absorption et la fluorescence X mais aussi la fonction de distribution de I'ionisation en profondeur
de la raie analysée. En pratique, les parametres liés a la détection du rayonnement X ne sont pas
connus avec une précision suffisante pour permettre une quantification a partir de relations
analytiques. Pour s’affranchir de ces parameétres, il est nécessaire d’utiliser des étalons dont la
composition est parfaitement connue. On mesure alors I'intensité maximale de la raie analysée sur
I’échantillon et sur le témoin puis on calcule le ratio aprées soustraction du fond continu. Ce ratio est
proportionnel a la fraction de I'élément analysé. Toutefois, il est nécessaire de lui appliquer un
facteur correctif car il dépend également de la fraction des autres éléments présents. A chaque
élément est associé un facteur correctif en fonction de leur comportement vis-a-vis de sa sensibilité a
I'absorption photoélectrique ou a la fluorescence. Il faut également estimer la fonction de
distribution de lionisation en profondeur de la raie analysée. Pour ce faire, des méthodes de
correction de matrice ont été développées : la méthode ZAF et PhiRZ.

La méthode de correction de matrice ZAF a été développée alors qu’il n’existait pas de
modele précis représentatif de la fonction de distribution d’ionisation en profondeur. Pour pallier a
ce probleme, les calculs de I'’émission engendrée et de I'absorption ont été séparés. Ainsi le calcul de
I’émission émergente est effectué par étape. Dans un premier temps, on calcule de maniére
rigoureuse |I'émission engendrée sans tenir compte des effets d’absorption et de fluorescence
(facteur Z). Ensuite, on calcule I'émission émergente en tenant compte de I'effet d’absorption
(facteur A) et pour finir on calcule I'apport de la fluorescence (facteur F). Cette méthode de
guantification donne de bons résultats tant que I'absorption X reste faible.

La méthode de correction de matrice PhiRZ a été développée dans le but d’améliorer la
précision de la quantification. Elle se base sur une description empirique de la fonction de
distribution d’ionisation en profondeur détectée. Cette derniére est décrite par des fonctions
mathématiques utilisant des parametres physiques caractéristiques déterminés expérimentalement
ou par calculs de simulations par une méthode de Monte-Carlo.

11-4.1.2) Protocole d'analyse

Le modéle de microsonde utilisé au sein de I'Institut Jean Lamour est un JEOL JXA 8530-F
équipé d’une source a émission de champ de type Schottky et d’un spectrometre WDS. Un piége a
azote liquide est également installé dans I’enceinte afin de limiter la contamination de surface durant
I"analyse.

Dans la présente étude, la microsonde électronique est utilisée pour doser I'azote et le
carbone le long de la couche nitrurée afin d’obtenir un profil de fraction massique en fonction de la
profondeur. Pour ce faire, un point d’analyse a été effectué tous les 10 um jusqu’a obtenir une
concentration nulle pour I'azote et jusqu’a 1200 um pour le carbone. Les échantillons analysés sont
les mémes que ceux utilisés pour la microscopie électronique a balayage.
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La quantification des éléments a été effectuée avec les méthodes correctives ZAF et PhiRZ
pour l'azote et deux spectromeétres différents ont été utilisés pour le carbone. L'un de ces
spectrometres est plus sensible mais aussi susceptible de fluctuer avec les rugosités de la surface.
C’est pourquoi les profils présentés dans ce manuscrit sont la moyenne des valeurs obtenues par les
deux spectrométres. Les valeurs obtenues entre les deux spectrometres different en moyenne de
0,1 %m.

Dans le cas du 33CrMoV12-9 nitruré, le fer est I’élément majoritaire et son facteur correctif
est proche de 1. Les phénomeénes d’absorption sont donc faibles et la méthode ZAF reste dans son
domaine d’application. En effet, les valeurs obtenues avec les deux méthodes difféerent en moyenne
de 0,01 %m. Toutefois, afin de garder une certaine cohérence avec la méthodologie utilisée pour le
carbone, les résultats présentés sont la moyenne des valeurs obtenues par les deux méthodes
correctives.

11-4.2) Spectroscopie a décharge luminescente (SDL)

11-4.2.1) Principe de la technique

La spectroscopie a décharge luminescente est une technique d’analyse compositionnelle
élémentaire destructive qui permet d’obtenir des profils de fraction atomique ou massique en
fonction de la profondeur. Elle est basée sur I'analyse spectrométrique de la lumiére émise suite a la
pulvérisation cathodique de la cible a analyser. Le montage utilisé est également nommé lampe de
Grimm (Figure II-11). L’échantillon est fixé au bloc cathodique d’un tube a décharge de type diode.
Lors de I'application d’un potentiel entre I'anode (élément en cuivre relié a la masse) et la cathode,
I’échantillon subit un bombardement ionique conduisant a une érosion réguliére de la surface.

L'espace entre le bloc cathodique et anodique est rempli d’'un gaz de travail (ex : argon) qui,
une fois ionisé par claquage aprés I'application d’'un courant, va permettre aux ions formés de
pulvériser la surface de I’échantillon. Les atomes pulvérisés sont excités dans le plasma. Le retour a
leur niveau fondamental s’effectue par désexcitation radiative avec émission d’'un photon dont la
longueur d’onde est caractéristique de I'élément. Le spectre lumineux est analysé dans un
polychromateur possédant des photomultiplicateurs dédiés a chaque élément chimique.

Pour permettre la quantification, il est nécessaire au préalable d’étalonner les signaux
associés a la raie caractéristique choisie pour chaque élément. Cet étalonnage se fait a l'aide
d’échantillons dont la composition est parfaitement connue. Le signal récupéré pour chaque élément
de I’échantillon est ensuite comparé aux courbes étalonnées afin de déterminer la fraction massique
ou atomique des éléments considérés.
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Figure II-11 : Schéma de principe de la lampe de Grimm [113].

11-4.2.2) Protocole d'analyse

Le spectrométre a décharge luminescente de l'Institut Jean Lamour est un JY 10000 RF
équipé d’un générateur radiofréquence (RF). Avant chaque analyse, la méthode dédiée aux alliages
métalliques nitrurés est testée avec un étalon AISI 316L dont la composition est parfaitement
connue. Si un écart est constaté, une recalibration ponctuelle est effectuée. Pour 'azote, cette
recalibration utilise un étalon de y’ (Fe4sN) sur du fer pur. Il s’agit de pouvoir recalibrer la partie haute
de la courbe d’étalonnage. L'erreur estimée sur la mesure de I'azote est de 'ordre de 0,5 %at, soit
environ 0,1 %m. A noter que les couches nitrurées peuvent également présenter un nitrure de fer €
(Fe,.3N). La teneur en azote de ce composé excéde donc celle du y’. Par conséquent, le résultat de la
mesure sera issu d’une extrapolation de la courbe d’étalonnage, ce qui constitue une limitation a la
technique. Dans ce cas, I'erreur sur la mesure sera plus importante.

La calibration du chrome nécessite la mise en ceuvre d’un protocole faisant appel a plusieurs
étalons dont la teneur en chrome varie entre 6 %m et 16 %m. La teneur en Cr dans |'acier
33CrMoV12-9 est de l'ordre de 3 %m soit une teneur en dehors de la plage étalonnée. La mesure
obtenue est donc ici aussi une extrapolation de la courbe d’étalonnage ce qui peut augmenter
I'erreur sur la mesure de la fraction massique de chrome. Il faut noter également que la raie
caractéristique considérée pour le chrome est une raie d’ordre 2. Il existe donc un risque de
recouvrement de cette raie avec celles d’autres éléments présents.

Cette technique a été utilisée pour analyser la proche surface des couches nitrurées et plus
précisément la couche de combinaison et la zone de la couche de diffusion située directement sous
la couche blanche. Ceci représente une profondeur d’érosion de I'ordre de 50 um. Avant analyse, les
échantillons ont été nettoyés a I'éthanol puis séchés.
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II-5) Caractérisations mécaniques

II-5.1) Micro-dureté

Les profils de micro-dureté ont été déterminés sur des coupes transverses des couches
nitrurées a l'aide d’un micro-duromeétre Matsuzawa MXT50 sous une charge de 200 g appliquée
durant 10 s. Les indentations sont espacées de 50 um. Compte tenu du faible espacement entre
chaque indentation et afin d'éviter toute erreur due a l'indentation précédente, les filiations sont
réparties sur deux colonnes espacées de 100 um sur une profondeur de 1200 um et débutent a 50
pum sous la surface. On obtient donc des filiations en quinconce. La profondeur efficace de nitruration
est définie arbitrairement comme étant la profondeur a laquelle la dureté vaut celle du coeur
rehaussée de 100 Vickers. Les résultats présentés sont la moyenne de quatre filiations de dureté
effectuées de maniere aléatoire sur I'échantillon.

La préparation des échantillons est la méme que pour les observations optiques exceptée
I’attaque chimique au Nital 2 %.

II-5.2) Analyses des contraintes résiduelles

I1-5.2.1) Principe de la mesure

L'analyse des contraintes résiduelles par diffraction des rayons X est basée sur la mesure de
la variation de la distance interréticulaire d’une famille de plans cristallins. La diffraction des rayons
X est basée sur la loi de Bragg qui permet de déterminer les positions angulaires des pics de
diffraction d’une phase cristalline. Lorsqu’un matériau est contraint, les pics de diffraction associés a
une famille de plans se déplacent par rapport aux pics obtenus sur le méme matériau non contraint.
La mesure du déplacement angulaire du pic permet de remonter a la déformation induite par la
contrainte a I'aide de la différenciation de la loi de Bragg.

Pour obtenir un profil de contraintes en fonction de la profondeur avec cette méthode, il faut
la répéter aux différentes profondeurs d’intérét. Ceci nécessite un enléevement de matiére.
Cependant, cet enlévement de matiére s’accompagne d’un rééquilibrage mécanique des contraintes
au sein de la piece dont il faut tenir compte. L’enlévement de matiére s’effectue généralement par
polissage électrolytique afin de ne pas introduire de nouvelles contraintes.

Cette méthode est locale et elle ne permet I'accés qu’aux contraintes résiduelles dans la
ferrite. Celles-ci sont différentes des contraintes résiduelles macroscopiques, telles qu’obtenues par
la méthode du trou incrémental, et ne donnent aucune information sur les contraintes au sein des
précipités formés lors du traitement de nitruration.

I1-5.2.2) Protocole d'analyse

L'analyse des contraintes résiduelles sur les différents échantillons a été réalisée par H. Weil
au laboratoire MSMP d’Aix-en-Provence dans le cadre de ses travaux de thése portant sur la
modélisation du besoin fonctionnel de la nitruration gazeuse [114]. Le protocole d’analyse présenté
ici reprend donc les conditions opératoires utilisées par H. Weil.
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Les profils de contraintes ont été réalisés avec un pas de 10 um pour les 40 premiers microns
en proche surface puis avec un pas de 50 um. Le polissage électrolytique a été effectué a I'aide d’un
appareil StruersMovipol 2. Les mesures ont été réalisées avec un diffractométre D500 avec une
anode de chrome et un filtre de vanadium. L’analyse des contraintes résiduelles est faite par la
méthode sin?y afin de déterminer les contraintes moyennes dans la ferrite. Les contraintes
résiduelles déterminées par l‘intermédiaire de cette méthode correspondent aux contraintes
moyennes o,, — 0., dans la matrice ferritique.

L'analyse est faite pour 13 angles { différents (afin d’avoir une bonne répartition des
directions d’analyse), pour des temps d’acquisition variant de 40 s a 150 s. Le position du détecteur
est de 155° en configuration 26 et varie avec un pas de 0,032°. Tous les parametres nécessaires a
I’analyse des contraintes résiduelles sont récapitulés dans le Tableau II-5.

Tableau II-5 : Paramétres utilisés pour l'analyse des contraintes résiduelles par diffraction
des rayons X [114].

Paramétres Fe-a
Module d’Young (MPa) 210000
Matériau Coefficient de Poisson 0,29
Facteur d’anisotropie 1,39
Montage goniomeétre Type w
. . Longueur d’onde (A) (nm) 0,2291
Diffraction Plans de diffraction {211}
Position du détecteur 155°
Amplitude d’oscillation 20 +3°
Pas d’acquisition 20 0,032
Méthode de calcul Elliptique
L Angles ¢ 0°
Acquisition Angles -42,61°; -37,76° ; -32,69° ; -27,16° ; -20,17° ; -

11,77°;0°; 16,78°; 24,09°; 30°; 35,26° ;
35,26°; 40,20° ; 45°
Temps d’acquisition par angle 40a150s

148° - 162°
Fonction pseudo-Voigt 2

Pseudo-Voigt 2 avec soustraction du bruit de
fond

Zone de traitement
Traitement Lissage
Détermination de la position du pic
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Chapitre III : Développement d'un cycle de nitruration
profonde
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I1I-1) Introduction

L'objectif de ce chapitre est de présenter la problématique industrielle a I'origine de cette
étude doctorale, le cycle de nitruration profonde développé et validé par la société Safran
Transmission Systems (Safran TS) ainsi que la démarche scientifique mise en place au laboratoire de
I'Institut Jean Lamour pour aboutir a cette solution.

Il se compose d’une premiére partie dans laquelle seront rappelés la problématique
industrielle ainsi que les criteres de validité définis par I'industriel concernant les propriétés des
couches nitrurées. La seconde partie de ce chapitre présentera de maniére exhaustive le cycle de
nitruration profonde développé au cours de I'étude ainsi que les propriétés des couches nitrurées
obtenues apres application de ce cycle. La troisieme partie visera a décrire la démarche mise en place
au laboratoire pour aboutir a la forme finale du cycle présenté dans la partie précédente. Elle
contiendra I'étude paramétrique liée au procédé ainsi que I'influence de I’état initial du matériau sur
les couches nitrurées résultantes. Toutefois, il existe d'autres procédés de nitruration et la quatrieme
partie de ce chapitre se propose d'étudier et de comparer les propriétés des couches nitrurées
obtenues par I'un de ces procédés a celles obtenues par nitruration gazeuse. Le procédé retenu est la
nitruration assistée par plasma dans un réacteur de type ECR (Electron Cyclotron Resonance). Des
nitrurations "courtes" (48 h) ont été réalisées dans ce réacteur et par voie gazeuse sur la nuance
d'acier 33CrMoV12-9 et des alliages binaires Fe-Cr. L'objectif étant d'apporter des éléments pour
évaluer le potentiel de cette technologie.
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I11-1.1) Problématique industrielle

Dans le cadre du développement de nouvelles transmissions de puissance, la société Safran
Transmission Systems s’est tournée vers la nitruration profonde afin de répondre a de nouveaux
challenges. En effet, si la nitruration conventionnelle (faible profondeur) est couramment mise en
ceuvre pour certaines applications, les propriétés mécaniques obtenues suite a ce procédé ne
s’averent plus suffisantes pour répondre aux nouvelles exigences posées par ces programmes. |l
faudra notamment passer une puissance plus importante dans le systéme mécanique et les pieces
traitées devront pouvoir y résister. Pour Safran Transmission Systems, cette étude doctorale vise a
développer un cycle de nitruration profonde adaptable a un environnement industriel mais s'inscrit
également dans une démarche de consolidation des connaissances sur la nitruration.

Avant le lancement de I'étude, le choix du matériau s’est porté sur la nuance d’acier
33CrMoV12-9 élaboré a l'air, refondu sous vide (Air Melted-Vacuum Arc Remelting ou AM-VAR) et
ayant subi un traitement thermique préalable suivant la spécification interne BLF192101 de la société
(Annexe A). Apres ce traitement, la microstructure initiale de l'acier ne doit pas présenter
d’austénite résiduelle, ni de précipités visibles au microscope optique.

Au niveau industriel, les pignons nitrurés sont repris en usinage et subissent une opération
de finition. Ces opérations sont nécessaires pour éliminer la couche de combinaison et assurer un
état de surface adéquat en termes de rugosité. En effet, la présence de la couche de combinaison
peut étre préjudiciable a la tenue des piéces en raison de son caractére fragile. En fatigue de
roulement chargée, elle peut s'écailler et conduire a la défaillance prématurée de la piéce. L'état de
surface doit étre homogene et le moins rugueux possible afin de minimiser I'endommagement par
fatigue de contact. Il est prévu de reprendre les pieces en usinage sur une centaine de microns. Cette
épaisseur de matiere permet de supprimer completement la couche de combinaison mais aussi la
zone de transition sous-jacente ol coexiste des réseaux de nitrures de fer et de cémentite. Les pieces
sont dimensionnées de maniére a prendre en compte cet enlevement de matiére. La société Safran
Transmission Systems demande donc a ce que les couches nitrurées présentent les caractéristiques
suivantes sur les piéces finales :

- La dureté superficielle doit étre supérieure a 750 HV a 50 um de profondeur. La dureté
superficielle est un élément important pour éviter des déformations plastiques dues a
des impuretés / inclusions présentes dans I’huile de lubrification lors du contact chargé
entre les dents des pignons. De telles déformations peuvent conduire a une défaillance
prématurée de I'assemblage mécanique.

- La couche nitrurée doit présenter une épaisseur comprise entre 0,6 mm et 0,8 mm sur
les pieces finies, c’est-a-dire apres la reprise en usinage.

- La couche doit étre homogene en termes d'épaisseur de couche tout le long de la zone
traitée.

- A l'interface couche de combinaison — couche de diffusion, les réseaux de nitrures ou
carbures ne doivent pas excéder une épaisseur de 5 um et I'épaisseur de la couche de
combinaison doit étre inférieure a 40 um.

- Les contraintes résiduelles de compression, introduites suite au traitement de
nitruration, doivent étre inférieures ou égales a -350 MPa dans une plage de profondeur
comprise entre 350 um et 500 um.
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I11-1.2) Détermination des plages de parametres du traitement

La nitruration profonde de la nuance d’acier 33CrMoV12-9 est un sujet relativement peu
traité dans la littérature et les études disponibles a ce sujet ne présentent que rarement avec
précision les parametres procédés ou I'état initial du matériau utilisé pour effectuer les traitements.
Néanmoins, les informations fournies permettent de restreindre le champ d’exploration pour chaque
parameétre autour de certaines valeurs et ainsi faciliter le développement du cycle de nitruration
profonde. Les informations proviennent des études suivantes [29], [70], [81], [82], [106], [115]-[117]
et les plages de variations des parametres (température, temps de traitement et potentiel de
nitruration) sont représentées sur la Figure III-1.

a) _[115][ 1 b) Jau
106
1821 lie1) 2]
I29] [116]
[117] e ]
[70] | [115] enh)
1 1 1 1 1 1 1 1 1 '>T(en cc) : : : : : : : : : 3>t (en
] ] ] ] ] ] ] ] ] ] 24 120 196
500 T 600 I
C] X[70] X[115]
X[81] X[116]
X[82] X[117]
X [106]
::l ————— :1:0 >K,, (en atm/2)

Figure III-1 : Comparaison des paramétres de différentes études portant sur la nitruration
profonde du 33CrMoV12-9 a) température, b) temps de traitement et c) potentiel de
nitruration. Le rectangle vert situé sous I'axe gradué correspond a la plage de valeurs
choisies dans le cadre de cette étude.

Ainsi pour la température (Figure III-1a), mise a part la plage extrémement large (entre 500
°C et 600 °C) donnée par [70], les températures de nitruration varient entre 520 °C et 560 °C pour les
autres études. Dans son papier technique, Girodin [117] préconise une température de nitruration
comprise entre 525 °C et 550 °C durant une centaine d’heures de traitement pour atteindre une
épaisseur de couche supérieure a 600 pum et une dureté superficielle comprise entre 730 et 830 HV.
Cette plage de température est la plus communément utilisée dans la littérature. De plus, les
propriétés rapportées par Girodin sont proches des conditions définies par la société Safran
Transmission. Le choix a donc été fait de restreindre la température sur une plage comprise entre
520 °C et 550 °C (représentée sur la Figure III-1 par le rectangle vert clair situé sous I'axe gradué).

Les plages de valeurs concernant le temps de traitement sont présentées sur la
Figure III-1b. Lors de certaines études, Barrallier et al. ([106], [115]) ont effectué des nitrurations
pouvant aller jusqu’a 200h. D’un point de vue industriel, une telle durée de traitement est
problématique compte tenu du temps d’'immobilisation des pieces et des moyens de production que
cela engendre. De maniéere générale, les temps de traitement les plus souvent utilisés sont d’une
centaine d’heures ([81], [82], [116], [117]). Toutefois, une durée d’environ 100 h est souvent
associée a une température de 560 °C. Cette température ne fait pas partie de la plage de
températures définie précédemment. Par conséquent, pour cette étude, le temps de traitement va

65



Chapitre IIl : Développement d'un cycle de nitruration profonde

varier entre 48 h et 130 h. Les traitements d’une durée de 48h devant permettre d’évaluer I'impact
et la criticité du parametre temps sur les propriétés finales des couches nitrurées.

Les potentiels de nitruration (Ky) utilisés dans les différentes études sont donnés sur la
Figure III-1c. Les croix signifient qu’il n’y avait aucune information ou que celles-ci étaient trop
vagues pour permettre une quelconque détermination de ce parameétre. Les seules valeurs

numériques (entre 1 atm™? et 9 atm™/?

) sont données par Ginter [29] pour des nitrurations d’'une
durée de 48 h. Méme si ces études ne donnent aucune information sur le potentiel de nitruration,
elles font tout de méme allusion a la présence d’une couche de combinaison en extréme surface,
indiquant que le Ky est suffisamment haut pour que celle-ci se forme. Pour les besoins de I'étude
paramétrique et I'étude de la criticité de ce parametre sur les propriétés des couches nitrurées, le
choix a été fait de balayer une plage de valeurs permettant d’obtenir les différentes configurations
de couche possible, a savoir : pas de couche blanche, une couche blanche monophasée y’ et une
couche blanche biphasée y’ + €. Les valeurs ont été estimées a partir du diagramme de Lehrer pour le

fer pur et se situeront entre 0,18 atm™? et 5 atm™/?

. Il faut bien noter que le diagramme de Lehrer
n’est valable que pour le fer pur et la présence d’éléments d’alliage aura un impact sur les lignes
d’équilibre entre les différents domaines d’existence des composés. Il n’existe pas d’équivalent de ce
diagramme pour la nuance d’acier 33CrMoV12-9. Toutefois, Torchane et al. [4] ont proposé une
modification de la limite d’équilibre entre les domaines a/y’ qui a été confirmée par Fallot [5]. Ce
travail n"ayant pas été réalisé pour la limite d’équilibre des domaines y’/g, les informations restent
trop fragmentaires et les valeurs choisies (0,18 atm™?, 0,88 atm™? et 5 atm™?) correspondent aux
différentes configurations de couches possibles dans le cas d’une nitruration du fer pur.

Pour l'instant, seules les plages de valeurs concernant les parameétres du procédé ont été
définies mais l'influence de I'état initial du matériau n’a pas été abordée. Il est prévu d’étudier
I'influence de la microstructure et de I’état mécanique du matériau de base sur les propriétés des
couches nitrurées. Pour cet aspect de I’étude, nous avons décidé d’étudier l'influence de la
température de revenu. D’apres la spécification interne de Safran TS (Annexe A), |'acier doit étre
revenu a au moins 600 °C durant au moins 2 h. En plus des échantillons revenu a 620 °C ayant servi
au développement du cycle, des échantillons revenus a 600 °C et 640 °C ont également été nitrurés.
Ces températures ont été choisies dans le but de ne pas trop modifier les propriétés mécaniques
initiales de I'alliage. Afin de comparer la réponse a la nitruration, les échantillons revenus aux
différentes températures ont subi le méme cycle de traitement.

I1I-2) Le cycle de nitruration référence

I11-2.1) Présentation du cycle de nitruration

Le potentiel de nitruration a été fixé en début de traitement a une valeur de 5 atm™? dans le
but d’assurer la formation de la couche blanche de maniére rapide. Le cycle thermique est présenté
sur la Figure III-2. Ce dernier a une allure plus complexe que les cycles décrits dans les
communications [29], [70], [81], [82], [106], [115]-[117] qui ont permis de définir les plages de
variation des parametres. En effet, le cycle présente plusieurs paliers a des températures différentes
tandis que la littérature ne fait allusion qu’a des températures constantes tout au long du traitement.
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Le cycle proposé comporte une augmentation graduelle de la température entre 520 °C et 550 °C et
peut étre décomposé de la maniére suivante :

- Un premier palier de température a 520 °C d’une durée de 24 h.

- Une montée en température jusqu’a 540 °C suivi d’un maintien de 27 h.

- Une seconde montée en température jusqu’a 545 °C suivi d’'un nouveau maintien de 27 h.

- Une derniére montée en température jusqu’a 550 °C suivi d’'un maintien de 48 h.

La durée totale de ce cycle est donc de 126 h. Le r6le du premier palier a 520 °C est d’assurer
une dureté suffisante en proche surface. Les montées en température successives et leurs maintiens
a 540 °C et 545 °C ont un double objectif. Le premier est d’améliorer la cinétique de diffusion de
|'azote au sein du matériau afin d’obtenir une épaisseur de couche nitrurée plus importante. Le
second objectif est de limiter la coalescence des précipités déja formés dans la zone précédemment
nitrurée mais également de limiter la taille des nouveaux nitrures qui vont précipiter avec la diffusion
de l'azote. Le dernier palier de 48 h a 550 °C doit permettre d’atteindre I'épaisseur de couche
recherchée en augmentant a nouveau la cinétique de diffusion de I'azote.
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Figure III-2 : Cycle thermique du traitement de nitruration référence développé a I'lJL.

I1I-2.2) Caractérisation compleéte de la couche

I11-2.2.1) Microstructure

La microstructure de la nuance d’acier 33CrMoV12-9 a été présentée dans la Partie 11-2.2
de ce travail. Les essais mécaniques et les micrographies ont confirmé que les propriétés mécaniques
ainsi que la microstructure étaient conformes aux criteres définis.

Des éprouvettes métallurgiques ont ensuite été nitrurées selon le cycle de nitruration
précédemment défini (Partie II.2.1). La micrographie optique (Figure III-3) de la microstructure
met en évidence la présence d’'une couche de combinaison en extréme surface suivie d’'une couche
de diffusion ayant une microstructure en lattes. La couche de diffusion apparait brune suite a
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I'attaque chimique au Nital 2 %. Cette microstructure est la conséquence de I'opération de trempe-
revenu préalablement effectuée. L'interface entre la couche de combinaison et la couche de
diffusion est nette. On n’observe aucune pénétration des nitrures de fer de la couche blanche au sein
de la couche de diffusion. Dans celle-ci, on notera également la présence de liserés paralléles a la
surface qui se sont formés aux anciens joints de grains austénitiques. Ces liserés sont fins,
régulierement répartis et ne sont pas interconnectés.

Coucheblanche Couchede diffusion

2N Y ¥ TR AN
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=

Figure III-3 : Micrographie optique d'une coupe transverse de la proche surface de la couche
nitrurée obtenue apreés la nitruration de référence (attaque Nital 2 %).

La micrographie MEB en électrons rétrodiffusés (Figure IlI-4a) permet d’observer plus en
détails la couche de combinaison ainsi que la zone sous-jacente. Aprés traitement, la couche blanche
a une épaisseur totale de 29 (+ 3) um. Elle est constituée d’une couche poreuse de 6 (+ 2) um et
d’une couche dense d’environ 23 um. Ces deux sous-couches correspondent respectivement aux
nitrures de fer de type g, de formule générale Fe,N..,, et y’, de formule générale Fe,N.,. Ceci est
d’ailleurs confirmé par I'analyse DRX de l'extréme surface (Figure III-4b)et par une analyse
compositionnelle obtenue par SDL des 40 premiers microns de la couche nitrurée (Figure III-5). Le
diffractogramme obtenu par DRX, met en évidence des pics caractéristiques des composés € et y’ et
révéle la présence d’un oxyde de type spinelle correspondant trés probablement a I'oxyde de fer
Fe;0,. Ce dernier se forme lors de I'étape de trempe effectuée pour stopper le traitement. On
constate également la présence d'un pic de diffraction associé a la ferrite. A la sortie du four,
I’échantillon est trop gros pour étre analysé directement dans I'équipement de DRX. Il a fallu le
découper et faire apparaitre des coupes transverses de la couche nitrurée de part et d'autre de la
zone que l'on cherche a analyser. La présence de ce pic est probablement la conséquence d'une
mauvaise disposition de I'échantillon (échantillon non plan ou trop épais). En effet, lors de I'analyse
DRX, I'échantillon tourne sur lui-méme et pour les angles proches des extrémes de la plage définie, il
est possible que les rayons X aient analysé une partie de la ferrite sous-jacente a la couche de
diffusion sur ces coupes transverses.

Sur la micrographie MEB en électrons rétrodiffusés (Figure III-4a), il est également possible
de remarquer une zone directement sous la couche de combinaison d’une épaisseur d’environ 25 pum
dans laquelle sont présents des réseaux associés a un contraste plus sombres que pour ceux situés
plus en profondeur. Ce contraste plus prononcé indique que ceux-ci sont composés soit de nitrures,
soit d’'une combinaison de nitrures et de cémentite. Jégou [82] a montré que la présence de réseaux
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de nitrures y' pouvait remettre en compression la couche de diffusion en raison de la variation de
volume accompagnant cette précipitation plus importante que pour celle de la cémentite. Ce
phénoméne pourrait s'avérer intéressant pour augmenter les contraintes résiduelles de
compression. Cependant, ces réseaux se situent dans I'épaisseur qui sera reprise en usinage afin de
supprimer la couche de combinaison.

Cémentite

det HV mag B | spot wD

BSED | 15.00kV | BOOx |50 | 112 mm |

b)
100

——Nitruration référence

(¥e]
o
v'(111) €(002)

£(111)

70

ne g

© ©
v'(200)

y{(220)

Intensité

B
o

Fe 0,(200)

a(110)
y'(311)

£(210) + Fe,0,(311)

-
—
)
=
Q
m
[}
—_

Fe,0,(222)
1

il

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Angle (6/20)

Figure I1I-4 : a) Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés de la couche de combinaison et
de la zone de transition sous-jacente de la couche nitrurée obtenue apres la nitruration
profonde référence et b) I'analyse DRX associée.
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I11-2.2.2) Analyse de la couche de combinaison

L’analyse compositionnelle par SDL des 40 premiers microns (Figure III-5) permet
également d’estimer I'épaisseur de la couche de combinaison ainsi que de la proportion des couches
de nitrures de fer € et y’' qui la compose. Les épaisseurs de couches estimées par cette méthode sont
cohérentes avec les mesures d’épaisseur effectuées sur la micrographie MEB en électrons
rétrodiffusés (Figure III-4a). Sur le profil massique d’azote présenté, il est possible de reconnaitre 5
zones différentes :

- une premiere zone ou la teneur massique en azote est supérieure a 11,1 %m (fraction
massique correspondant a un nitrure de fer stcechiométrique de formule Fe,N). Cette zone
d’environ 2 um correspond a la partie poreuse en extréme surface de la couche de
combinaison présentée sur la (Figure III-4a). On remarque également que cette zone ne
contient pratiquement pas de chrome.

- une deuxiéme zone ou la fraction massique en azote passe de 11,1 %m a 7,1 %m. Il s’agit de
la zone de transition entre la couche composée de nitrures de fer € et celle composée de
nitrures de fer y’.

- une troisieme zone correspondant a un plateau de concentration allant de 5 um de
profondeur a environ 25 um. Si I'on se référe a la micrographie MEB (Figure III-4a), il s’agit
de la partie dense de la couche de combinaison que I'on associe a la couche de nitrure de fer

’

Y.

- une quatriéme zone ou la teneur en azote passe de 7,1 %m a environ 1,6 %m.

- une cinquiéme zone ou la fraction massique est de I'ordre de 1,6 %m apres environ 34 um de
profondeur. La micrographie MEB (Figure III-4a) indique qu’a cette profondeur I'analyse
s'effectue dans la matrice ferritique au sein de laquelle sont précipités des nitrures
isomorphes du CrN. Cette fraction massique se correle trés bien avec la valeur mesurée par
microsonde directement sous la couche de combinaison (Figure II1-6).

Nous allons par la suite discuter des compositions obtenues par I'analyse SDL dans les
différentes zones. Une premiére remarque a formuler consiste a évaluer la précision de la
qguantification de I'azote en SDL. La méthode utilisée, décrite dans la Partie 11-4.2, ne permet pas
d’établir avec certitude les compositions dans des zones ou la composition en azote est élevée
(supérieure a celle de la phase y’ obtenue sur du fer pur qui sert de témoin pour la valeur maximale
de la courbe d’étalonnage). Néanmoins, une comparaison avec les données obtenues en microsonde
de Castaing sur la couche de diffusion (Figure III-6) montre que les valeurs mesurées sont
concordantes. Par microsonde électronique, on trouve ainsi une teneur en azote d’environ 1,4 %m
en début de couche de diffusion contre 1,6 %m par SDL.
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Figure III-5 : Profils de fraction massique en N, C et Cr des premiers microns de la couche
nitrurée obtenue par SDL apreés le traitement de nitruration référence.

Des valeurs extrémement élevées en azote (15 %m) ont été mesurées dans nos conditions
expérimentales par SDL. De telles valeurs sont rarement reportées dans la littérature. Hosseini et
Ashrafizadeh ont comparé les résultats donnés par plusieurs techniques de mesure (SIMS, SDL et
EDS) sur des couches de nitruration du fer ARMCO obtenues par plasma diode [118]. Par analyses
EDS, ils reportent des valeurs aussi élevées que 20 %m en surface. Il faut noter qu’ils n’observent pas
ce phénomeéne par SDL. Une explication possible pour ces valeurs trés élevées de composition en
azote serait la contribution de I'azote moléculaire contenu dans les pores de la couche €. On observe
une couche poreuse d’environ 6 um en surface (zone 1 et 2 représentées sur la Figure III-5). Cette
profondeur correspond trés bien a la zone dans laquelle on trouve des pourcentages d’azote
supérieurs a 7,1 %m sur le profil réalisé par SDL. Il est bien connu que la phase € se déstabilise pour
des Ky élevés combinés a de long temps de traitement [33]. En considérant que |'azote moléculaire
se retrouve dans le plasma analysé par SDL aprés pulvérisation de cette partie de la couche, il est fort
probable qu’il contribue au signal d’azote atomique de référence par dissociation au sein du plasma
de la SDL. Il est par contre plus difficile d’envisager que I'azote moléculaire contenu dans les pores
contribue au signal mesuré par sonde de Castaing. Comme précisé plus haut, les mesures SDL de la
zone 1 se caractérisent également par une déplétion importante en chrome. Il n’a malheureusement
pas été possible de déterminer s'il s’agissait d’un effet lié a la méthode d’analyse ou si les valeurs
obtenues étaient représentatives de la composition réelle de la zone analysée.
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En ce qui concerne la troisiéme zone, la fraction massique en azote est de I'ordre de 7,1 %m
soit une valeur supérieure a la fraction massique attendue dans le cas du nitrure de fer y’(qui est de
5,9 %m). La valeur de 7,1 %m est trés proche de la limite d’existence entre les domaines € (qui est de
7,35 %m) et y’ dans le cas du fer pur. Toutefois il semble peu probable d’observer la formation de la
phase € aussi profondément dans la couche de combinaison. Nous sommes en présence d’un acier
avec des éléments d’alliages présentant une affinité importante avec I'azote. Si I'on pose I’hypothese
qgue ces éléments sont totalement consommés par |'azote pour former des nitrures de type MN
stoechiométriques et que tout le fer a précipité sous forme de V/, il est possible d’établir un bilan
matiere. En se basant sur la composition nominale de I'acier donnée dans la Partie II-2.2, il est
possible de calculer la quantité de matiere de chaque élément d’alliage et de remonter a la fraction
massique en azote lié a ces éléments. Le Tableau III-1 présente les résultats du bilan matiére pour
une masse de 100 g de 33CrMoV12-9.

Tableau III-1 : Masses et quantités de matiére représentée par les éléments d'alliage
nitrurigénes pour 100 g de 33CrMoV12-9 ayant la méme composition que celle définie dans
la Partie I1.2.2.

Eléments m (en g) n (en mol)
Cr 3,13 6,02 * 1072
Mn 0,59 8,9 x 1073
Mo 0,85 5,7 %1073
\Y; 0,29 1,1 %1072

Total 8,58 * 1072

Les éléments d’alliage présentant une affinité avec I'azote représentent une quantité de
matiére de 8,58 * 1072 mol. Si chaque atome d’élément d’alliage se lie & un atome d’azote, il faut la
méme quantité de matiére en azote soit une masse de 1,204 g. En calculant la fraction massique en
azote du systeme, on obtient Xy = 0,0119 = 1,19 %. Or, si I'on ajoute le pourcentage massique
d’azote sous forme de y’ (a hauteur de 5,9 %) cela donne un pourcentage massique en azote total de
7,09 % et on retrouve la valeur mesurée par SDL. A la température mise en jeu, on suppose que les
éléments d’alliages ne diffusent pas sur de grandes distances, ce qui est cohérent avec la mesure SDL
du chrome qui donne une valeur proche de la composition nominale de |’acier. D’aprés la
thermodynamique, les éléments d’alliages Cr, Mo, Mn et V présentent une meilleure affinité que le
fer pour former des nitrures. Si I’on suit le déroulement du traitement, lorsque le flux d’azote diffuse
dans l'acier, les premiers précipités a se former devraient étre les nitrures d’éléments d’alliage et a
mesure que la concentration en azote augmente et que les éléments d’alliage sont consommés, on
observerait la formation de nitrure de fer € ou y’. Au final, la couche de combinaison devrait étre
composée d’e et/ou de y’ avec des nitrures d’éléments d’alliage de type MN. Les résultats que nous
avons obtenus ne permettent cependant pas de préciser si les éléments d’alliage sont en substitution
dans les nitrures de fer ou sont sous forme de nitrures de type CrN. Toutefois, le bilan matiere
suggere que ces éléments sont liés a I'azote au sein de la couche.

Une autre observation importante peut étre faite en examinant la Figure III-5. Il s’agit des
largeurs importantes des zones de transition entre les phases € et y’ et entre les phases y’ et a.
Comme nous I'avons exposé dans la partie bibliographique, les interfaces sont discontinues dans le
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cas de la nitruration du fer pur. La couche de combinaison étant une superposition d'une couche de
nitrures fer € suivie d’une couche de nitrures de fer y’, on aurait pu s’attendre a la présence d’une
discontinuité sur le profil de concentration en azote a l'interface entre les deux couches. Or, le profil
indique que cette interface est continue. Sur la surface analysée par la SDL, des domaines composés
d’e peuvent descendre plus profondément a certains endroits. A une méme profondeur, il peut donc
y avoir une alternance de domaines composés de € et y’. Par ailleurs, une transition continue est
également observée entre la couche de nitrures de fer y’ et la matrice ferritique sur une profondeur
d’environ 8 um. Une telle observation a également été réalisée par Hosseini et al. sur du fer pur
nitruré et analysé par SDL [118], [119]. Ces auteurs obtiennent des largeurs de zone de transition qui
augmente avec la durée de nitruration, atteignant 6-7 um pour 10 heures de traitement. Il faut avoir
conscience du fait que la résolution de I'analyse en profondeur avec la SDL n’est pas parfaitement
maitrisée. En effet, avant traitement les échantillons présentent des stries de polissage en raison de
la préparation de surface avant traitement (polissage au papier SiC 1200). Si I'on rajoute a cela la
modification de la surface suite au traitement ainsi que I'attaque potentiellement non homogene de
celle-ci par le plasma, lI'état de la surface est inconnu. Par conséquent, pour une analyse
compositionnelle a une profondeur donnée par la SDL, les signaux analysés proviennent
simultanément des fonds et crétes du relief. Dans ces conditions, la résolution de I’analyse en
profondeur est détériorée et a été estimé a I'ordre du micron. Cette remarque sur la précision de la
résolution en z peut étre valable pour la zone de transition entre les composés € et y’ en raison de la
faible épaisseur de celle-ci (2 ou 3 um) mais semble plus improbable pour expliquer I'épaisseur de 7 a
8 um de la zone de transition entre y’ et la couche de diffusion. Pour cette raison, méme si on peut
remettre en cause la technique d’analyse de I'azote, il semble plus vraisemblable de penser que ces
zones de transition peuvent s’expliquer par l'alternance a une méme profondeur de domaines
composés de € et y’ dans la couche de combinaison ou y’ et a + MN a l'interface avec la couche de
diffusion.

I11-2.2.3) Analyse de la couche de diffusion

La Figure III-6 représente le gradient de dureté ainsi que les gradients de concentration en
azote et carbone en fonction de la profondeur, déterminés a la microsonde. Le profil de
concentration en azote débute par une zone d’une vingtaine de microns ol la valeur varie entre
7,1%m et 6,9 %m. Ces pourcentages sont légerement inférieurs aux pourcentages théoriques
attendus pour le composé e-FesN4, mais également trop élevés pour correspondre au composé y’-
FesN1... Ces valeurs se corrélent tout de méme trés bien avec la valeur obtenue sur le plateau de
concentration correspondant a la zone y’ (troisieme zone) de la Figure I1I-6. Cela signifierait que les
pointés a la microsonde en proche surface n’ont été effectués que dans la couche y’ de la couche de
combinaison. Ceci peut s’expliquer par le protocole utilisé pour la détermination des profils de
concentration a la microsonde. En effet, le premier pointé, effectué en extréme surface de
I’échantillon, donne une valeur aberrante pour le composé € en raison de la proximité entre la zone
d’intérét a analyser et la résine de I’enrobage. Le second pointé est effectué 10 um plus profond, soit
un écart suffisamment grand pour dépasser la zone du composé € si I'on se référe a la mesure de la
couche (Figure III-4a). La correspondance entre la teneur en azote obtenue par SDL et par
microsonde tend a confirmer que les éléments d’alliage sont liés a I'azote dans la couche de
combinaison. Directement sous la couche blanche, la teneur en azote s’éléve a environ 1,5 %m et
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diminue de maniére réguliere jusqu’a 0,8 %m a 650 um de profondeur. Cette profondeur marque
une nouvelle zone dans laquelle la concentration en azote chute brutalement jusqu’a devenir nulle a
une profondeur d’environ 700 um.

Le profil de concentration en carbone (Figure III-6) se caractérise par de nombreuses
variations de concentration pouvant atteindre une amplitude assez importante (jusqu’a 0,9 %m). Ces
variations sont la conséquence du caractere ponctuel de I'analyse. Selon le protocole mis en place et
décrit dans la Partie II-4.1.2, des points d’analyses sont effectués tous les 10 um et pour chaque
point d’analyse, un volume d’environ 1 um? est analysé. Or la microstructure d’une couche nitrurée
n’est pas homogéne du fait de la présence des réseaux de cémentite (Figure III-4). Lors de I'analyse
d’un volume, si de la cémentite est présente, la teneur en carbone augmente fortement et conduit
aux importantes variations que I'on peut observer sur le profil. On ne retrouve toutefois pas la
composition en carbone de la cémentite car les réseaux ont une dimension inférieure a un micron. Si
on ne prend pas en compte les variations de concentration, on remarque que la teneur moyenne en
carbone en proche surface (environ 0,2 %m) est trés inférieure a la valeur nominale de I’acier (0,318
%m). On peut interpréter ce phénoméne soit par un mécanisme de décarburation, soit par une
redistribution du carbone pour former les réseaux de cémentite. En fond de couche, on observe un
enrichissement en carbone caractéristique de la rétrodiffusion de ce dernier vers le coeur non nitruré
[120]-[122]. Ce phénoméne, qui a été observé aussi bien dans les aciers ferritiques que dans les
aciers austénitiques [121], s’explique par la nature répulsive de l'interaction entre le carbone et
I'azote. Il a été étudié dans I'austénite par Yahia [120] et modélisé par Gu et al. [122].
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Figure I1I-6 : Evolution des gradients de dureté et de concentration massique en azote et
carbone en fonction de la profondeur sur un échantillon nitruré selon le cycle de référence.

D’apres le profil de micro-dureté, la profondeur efficace de nitruration est de I'ordre de 700
pm. Ce profil peut étre décomposé en 4 zones. Nous rappelons que la profondeur efficace de
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nitruration est définie comme la profondeur a laquelle la dureté vaut celle du cceur non nitruré
rehaussée de 100 HV :

- la premiere zone s’étend sur une épaisseur de 250 um et se caractérise par un palier de
dureté de I'ordre de 800 HV.

- la seconde zone couvre la région qui s’étend de 250 um a 650 um. Elle se caractérise par une
diminution réguliére, presque linéaire de la dureté. Cette tendance s’explique par le fait que
la concentration en azote diminue régulierement dans la couche nitrurée. Il y a donc une
décroissance de la densité de nitrures dans cette zone, i.e. moins d’obstacles pour les
dislocations, ce qui se traduit par une dureté moins importante. De plus, lorsque I'on atteint
ces profondeurs, on se situe sur les paliers de températures supérieures a 520 °C. Les
nitrures précipitent donc avec des dimensions plus importantes qu’en proche surface ce qui
entraine également une diminution de la dureté.

- La troisieme zone débute a 650 um et se traduit par un point d’inflexion sur le profil de
dureté apreés lequel la chute de la dureté s’accélére. Cette chute de dureté coincide avec la
chute brutale de la concentration massique en azote, qui devient nulle a 700 um ; mais
également avec I'enrichissement de carbone qui est la conséquence de la rétrodiffusion de
ce dernier vers le cceur non nitruré. Apres 700 um, un faible durcissement est toujours
visible. Celui-ci ne peut provenir de la précipitation de nitrures, il serait donc dd a la
précipitation de carbures secondaires suite a la rétrodiffusion du carbone dans cette zone.

- La quatrieme et derniére zone correspond au coeur non nitruré ou la dureté retrouve la
valeur du matériau de base apres le traitement de trempe-revenu. On constate également
que le cycle thermique n’a pas eu d’impact sur les propriétés initiales de I'alliage puisqu’il n’y
a pas eu d’abattement de la dureté par rapport a celle déterminée sur I'alliage non nitruré.

L’analyse des contraintes résiduelles de compression au sein de la couche a été effectuée au
laboratoire MSMP (Aix-en-Provence) lors des travaux de recherche de H. Weil portant sur la
modélisation du besoin fonctionnel pour la nitruration gazeuse [114]. La distribution des contraintes
résiduelles de compression (Figure III-7) a été rééquilibrée afin de compenser l'influence de
I'enlevement de matiére graduel lors de I'analyse et de se ramener a une représentation de ces
dernieres dans un massif semi-infini. Le champ de contraintes s’étend sur presque 900 um avant de
retrouver une valeur nulle, synonyme de I'équilibre mécanique au coeur de la piece. Un maximum de
contraintes de -600 MPa est localisé a une profondeur comprise entre 250 et 350 um. Ce profil
débute par une premiére zone qui s'étend de la surface a 250 um ou la valeur des contraintes
diminuent de -250 MPa a -600 MPa. S'ensuit une seconde zone, entre 250 um et 400 um, olu apparait
un palier de contraintes de |'ordre de -600 MPa. Au-dela de cette zone, et jusqu'au cceur non nitruré,
la valeur des contraintes augmente jusqu'a devenir nulle.
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Figure III-7 : Distribution des contraintes résiduelles de compression en fonction de la
profondeur au sein d'un échantillon nitruré selon le cycle de référence. Les contraintes
résiduelles ont été rééquilibrées pour revenir a un massif semi-infini (d'aprés les données
de [114]).

Lors de leurs travaux de recherche, Jégou [82] et Fallot [5] ont montré une corrélation entre
|'évolution des contraintes, la concentration massique en azote et la fraction volumique de cémentite
présente aux différentes profondeurs de la couche nitrurée. Ils ont notamment fait le lien entre le
maximum de contraintes (observée dans la seconde zone) et la fraction volumique maximale de
cémentite.

D'aprés ces mémes auteurs, la relaxation des contraintes dans la premiére zone serait due en
grande partie a la déstabilisation de la cémentite par |'azote. Par des calculs thermodynamiques et
corrélation entre des profils de contraintes et de fraction volumique de phases en fonction de la
profondeur, Fallot [5] a estimé que cette déstabilisation avait lieu pour une concentration massique
en azote de l'ordre de 1,25 %m. Dans le cas présent, la Figure III-7 indique que la concentration
massique en azote est de l'ordre de 1,4 %m a 250 um, soit une concentration suffisante pour
déstabiliser la cémentite. De plus, un gradient de concentration en carbone a également été mis en
évidence dans cette zone suite au phénomene de décarburation. La concentration en carbone est
plus faible en début de zone qu'a la fin de celle-ci. Par conséquent, la fraction volumique de
cémentite précipitée augmente avec la profondeur, ce qui se traduit par une mise en compression de
la couche nitrurée de la zone située entre la surface et le maximum de contraintes observées a 250
pm.

La relaxation des contraintes dans la troisieme zone est la conséquence de plusieurs
phénoménes simultanés. Dans cette zone, la concentration massique en azote est moins importante
ce qui se traduit par une diminution de la fraction volumique de nitrures semi-cohérents et
globulaires. En effet, en raison de I'apport toujours plus faible d'azote, les carbures initiaux se
transforment plus lentement en nitrures. Il y a donc moins de carbone relaché dans la matrice. De
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plus, ce dernier va rétrodiffuser vers le front de diffusion et conduire a une précipitation moins
importante de cémentite.

I111-2.3) Validation du cycle de nitruration référence : bilan

Le Tableau III-2 récapitule les propriétés des couches nitrurées obtenues apres le cycle de
nitruration référence et les confronte aux critéres définis dans la Partie III-1.1 pour les pignons
nitrurés. Comme on peut le constater, les couches nitrurées obtenues remplissent les différentes
conditions demandées. Le cycle de nitruration proposé permet d’obtenir des couches nitrurées
homogenes en termes de propriétés. La dureté superficielle est supérieure d’environ 50 HV par
rapport a I'objectif initial et la profondeur de nitruration efficace est de I'ordre de 0,7 mm (700 um)
pour un échantillon n’ayant pas encore été rectifié. Si 'on prend en compte la reprise en usinage
d’une centaine de microns prévus sur les pieces apres traitement, cette profondeur efficace de
nitruration sera d’environ 0,6 mm (600 um) et reste dans la fourchette visée par la société Safran
Transmission Systems. La couche de combinaison formée est biphasée et constituée de € + y'. Elle
posseéde une épaisseur d’environ 30 um et présente une interface assez nette avec la couche de
diffusion sous-jacente. On reléve une faible pénétration (moins de 10 um) de la couche de
combinaison dans cette derniere (voir la Partie I11-2.2.2).

Tableau III-2 : Tableau récapitulatif des criteres devant étre remplis par les couches
nitrurées obtenues; confrontation aux résultats expérimentaux obtenus suite a la
nitruration référence.

Caractéristique des

. , Criteres
couches nitrurées

Résultats expérimentaux

La  dureté doit étre
supérieure a 750 HV (a 50
pum de profondeur)

Dureté superficielle supérieure a

Dureté superficielle 800 HV

Profondeur de Comprise entre 0,6 — 0,8 Profondeur efficace de nitruration

nitruration efficace

mm

de I'ordre de 0,7 mm (700 um)

Structure a cceur

Pas d’austénite résiduelle
Pas de précipité aux joints
de grains

Microstructure de trempe-revenu
exempte de constituants
intermédiaires

Homogénéité de la
couche (épaisseur)

Répartition de la couche
nitrurée homogene

Répartition homogene de |Ia
couche nitrurée

Structure de nitruration

Présence de nitrures de
chrome en proche surface
de 5 um d’épaisseur au
maximum et d’une couche
de combinaison d’épaisseur
inférieure a 40 um.

L’épaisseur des réseaux en proche
surface n’excede pas 5 um et la
couche de combinaison posséde
une épaisseur d’environ 30 pm
avec une interface nette avec la
couche de diffusion sous-jacente

Contraintes résiduelles
de compression

Contraintes résiduelles de
compression  avec  un
minimum de -350 MPa
situé entre 350 um et 500
pm

Les contraintes résiduelles sont
inférieures a -500 MPa dans la
plage de profondeur 350 — 500 um
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Au vu de ces résultats, le cycle proposé a été validé et il a été possible d’étudier la portabilité
du cycle référence sur une installation semi-industrielle. La démarche et les résultats obtenus lors de
cette étude sont présentés dans ’Annexe B.

I111-3) Optimisation du procédé gazeux

Les champs d’exploration des différents parameétres procédés ayant été définis dans la
Partie I11-1.2, la logique suivie a été d’identifier I'influence et la criticité des différents parameétres
pris de maniere isolés. Dans un premier temps, ne seront présentés que les résultats obtenus en ne
faisant varier qu’un parameétre du triptyque temps de traitement — température — potentiel de
nitruration et en maintenant les autres constants. L'intérét d’intégrer des séquences de température
lors d’un traitement sera ensuite présenté avant de coupler des variations de deux parametres
(température et potentiel de nitruration) lors d’'un méme traitement. Aprés avoir arrété le jeu de
parameétres procédé, une campagne expérimentale a été menée pour optimiser les microstructures
des couches nitrurées en modifiant les paramétres matériaux tels que la température de revenu de
I’alliage de base ainsi que I'influence d’une opération de mise en forme par forgeage sur la réponse a
la nitruration.

Sauf mention contraire, tous les résultats présentés ont été obtenus aprés un traitement de
nitruration sur I'acier 33CrMoV12-9 trempé et revenu a 620 °C pour une durée minimum de 2 h et
issu d’'une méme barre. La réalisation des traitements thermiques préalables a été faite suivant la
spécification BLF192101 [Annexe Al.

I11-3.1) Traitements a parametres constants

I1I-3.1.1) Temps de traitement

Dans le but d’évaluer I'influence du temps de traitement sur la réponse a la nitruration de
I'acier et d’estimer le temps nécessaire a I'obtention d’une épaisseur de couche conforme aux
criteres définis, deux traitements de nitruration ont été effectués a une température de 520 °C et Ky
=5 atm™? pour une durée de 48 h pour le premier traitement et 126 h pour le second traitement.
Les gradients de micro-dureté (Figure III-8) mettent en évidence deux profils de dureté tres
différents le long de la couche nitrurée. Le traitement le plus court se caractérise par un palier de
dureté de 'ordre de 900 HV sur 100 um en surface ainsi qu’une chute brutale de cette derniére apres
300 um. La profondeur efficace de nitruration est de I'ordre de 400 um. En ce qui concerne le
traitement long, le profil de dureté révele lui aussi un palier d’environ 150 um ou la dureté prend une
valeur de 'ordre de 840 HV. Apreés ce palier, la dureté diminue de fagon réguliere jusqu’a retrouver la
valeur de I’acier non nitruré. La profondeur efficace de nitruration est de I'ordre de 600 um.
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Figure III-8 : Influence du temps de traitement sur le durcissement de la couche nitrurée
apres des traitements de nitruration a 520 °C ; Ky = 5 atm'1/2 ; 48 h (trait plein) et 126 h
(trait pointillé).

L'augmentation du temps de traitement a, de maniére assez prévisible, une influence critique
sur I'épaisseur de couche finale. En effet, comme les traitements ont été effectués a température
constante, il existe un lien entre le gradient de dureté et les profils de diffusion de l'azote
correspondants. Or, d'aprés le formalisme des équations de la diffusion dans I'état solide développé
dans la Partie I-2.1, il est possible de dire en premiére approximation que la profondeur de
diffusion de l'azote dans le matériau évolue en+/t. Bien entendu en raison des nombreux
phénomeénes de précipitation se déroulant au sein des couches, les équations de diffusion ne
suffisent pas pour décrire convenablement le comportement réel de la diffusion d'azote. Néanmoins,
I'impact du temps de traitement sur I'étendue du gradient de dureté est bien mis en évidence sur la
Figure III-8.

On notera également une légére influence du temps de traitement sur la dureté en surface.
On reléve une faible diminution de dureté (60 HV) entre les traitements court et long. Cette
observation laisse supposer que la cinétique de coalescence des nitrures est lente vis-a-vis du temps
de traitement. Avec une profondeur efficace de nitruration de I'ordre de 600 um, on constate
gu’avec le jeu de parametres 126 h; 520 °C; Ky =5 atm™?, on entre 3 peine dans le domaine de
conformité au critere concernant I'épaisseur de couche pour un échantillon n’ayant pas encore subi
la rectification. Au vu de ces résultats, le temps de traitement a été fixé a 126 h pour I'étude des
prochains parametres que sont la température et le potentiel de nitruration.

111-3.1.2) Température

Dans cette sous-partie, I'objectif est d’identifier I'impact de la température sur les propriétés
des couches nitrurées. Dans un premier temps, deux traitements de nitruration d’une durée de 126 h
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avec un Ky = 0,88 atm™?

ont été effectués. Les températures choisies (520 °C et 550 °C)
correspondent aux cas extrémes de la plage de température définie dans la Partie III-1.2. Les
mécanismes de diffusion de I'azote et de germination - croissance des précipités sont fortement
dépendant de la température. Par conséquent, les propriétés obtenues ne dépendront que de ce
parametre dans I’hypothése ol I'étape limitante du traitement est la diffusion de I'azote dans I'état
solide. L’analyse des couches nitrurées obtenues lors des traitements a ces deux températures
permettra donc de définir une enveloppe dans laquelle se situeraient les propriétés des couches
nitrurées obtenues a des températures intermédiaires. Dans un second temps, les propriétés des
couches obtenues apres le cycle de référence seront comparées a celles des traitements a ces deux

températures afin de montrer I'intérét d’un traitement séquencé en température.

[1I-3.1.2.1) Traitements a deux températures extrémes

Les profils de dureté et de concentration massique en azote correspondant aux deux
traitements a différentes températures de nitruration sont présentés sur la Figure III-9. Les
profondeurs de nitruration efficaces pour les deux traitements sont respectivement de 600 um pour
un traitement réalisé a 520 °C et 800 um pour un traitement réalisé a 550 °C. Dans le premier cas, la
dureté superficielle est constante sur environ 150 um a une valeur de 850 HV. Aprés ce palier, la
dureté diminue de facon réguliere jusqu’a une valeur d’environ 650 HV a 450 um de profondeur. A
cette profondeur, on peut observer un point d’inflexion sur la courbe de dureté au-dela duquel la
chute de cette derniére s’accélere puis retrouve la valeur du cceur non nitruré (aprés 800 um). La
courbe de dureté correspondant au traitement effectué a 550 °C présente le méme type de
comportement. La dureté de la couche nitrurée présente elle aussi un palier de dureté en surface de
I’ordre de 750 HV qui s’étend sur 200 pum, soit 50 um de plus que pour I’échantillon ayant été traité a
520 °C. Apres 200 um de profondeur, la dureté diminue de maniere réguliére jusqu’a prendre une
valeur légerement supérieure a 500 HV a une profondeur de 750 um. A ce stade, on observe
également un point d’inflexion apres lequel la dureté diminue rapidement pour retrouver la valeur
du coeur non nitruré (aprés 1 mm). Si I'on se réfere aux profils de concentration massique en azote
pour les deux traitements, les profondeurs des points d’inflexion sur le profil de dureté
correspondent a une chute rapide de la concentration en azote.

Une augmentation de la température de traitement permet d’obtenir des couches plus
épaisses mais, en contrepartie la couche obtenue présentera une dureté superficielle moins
importante. Cette conséquence était prévisible dans la mesure ou les mécanismes de diffusion sont
fortement dépendants de la température au méme titre que ceux de germination / croissance des
précipités. Il y a donc, d’une part une augmentation de la cinétique de diffusion permettant d’obtenir
des couches nitrurées plus épaisses mais simultanément, les nitrures qui vont se former en cours de
traitement auront des dimensions plus importantes et constitueront de moins bons obstacles a la
propagation des dislocations. Ceci se traduira par une dureté moins importante.

Au final, si la température a, au méme titre que le temps de traitement, une influence
critique sur I'épaisseur de couche, il faut également considérer son effet tres important sur la dureté
superficielle. En effet, une augmentation de 30 °C entre deux traitements de méme durée conduit a
une perte de dureté de I'ordre de 100 HV, soit deux fois plus que la perte engendrée par la
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coalescence des précipités suite a une augmentation de la durée de traitement pour une méme

température.
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Figure III-9 : Influence de la température sur les gradients de dureté (lignes pleines) et de
concentration massique en azote (lignes pointillées) sur l'acier 33CrMoV12-9 nitruré a 520
°C (courbes noires) et a 550 °C (courbes rouges).

Du point de vue industriel, aucun des deux traitements ne répond aux besoins de la société
Safran Transmission Systems. En effet, pour le traitement effectué a 520 °C, si I'objectif de dureté est
atteint en surface, I'épaisseur de couche reste trop faible. En prenant en compte la reprise en
usinage des piéces nitrurées de 100 pum, il ne resterait plus que 500 um ce qui se traduirait par un
manque de nitruration de 100 um sur la piece finale et ne remplirait pas le critére lié a I'épaisseur. En
traitant les pieces a 550 °C, le probléme s’inverse : I'épaisseur resterait suffisante apres la reprise en
usinage mais la valeur de dureté en surface répond tout juste au critére. Cependant la marge de
sécurité reste trop faible et la conformité au critére reste trop liée a la dispersion expérimentale.

[11-3.1.2.2) Comparaison avec le cycle de référence

Au vu des observations précédentes, il apparait nécessaire de trouver un compromis
permettant de satisfaire les criteres sur la dureté et sur la profondeur de diffusion de I'azote. L'une
des solutions serait d’augmenter le temps de traitement pour un traitement de nitruration a 520 °C
qui permettrait d’augmenter la profondeur de nitruration tout en minimisant la perte de dureté en
surface. Toutefois, I'augmentation du temps de traitement n’est pas une solution optimale car
I’obtention d’une épaisseur de couche de 600 um a 520 °C nécessite déja 126 h de traitement.
L'impact économique sur le procédé serait non négligeable en raison de I'augmentation de la
consommation de gaz nécessaire au traitement, de |’énergie utilisée, ainsi que du temps
d’'immobilisation des moyens de traitement.
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Ces considérations ont donc conduit a la mise en place du cycle de référence séquencé en
température entre 520 °C et 550 °C. Pour illustrer I'impact d’une modification de la température en
cours de traitement, la Figure III-10 présente une comparaison des filiations de dureté et des
profondeurs de nitruration obtenues aprés une nitruration suivant le cycle thermique présenté dans
la Partie III-2.1 et les traitements de nitruration a parametres constants effectués a 520 °C et 550
°C sur la méme durée et avec le méme potentiel de nitruration (Ky = 5 atm™?).
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Figure III-10 : Comparaison entre le cycle de référence et les traitements de nitruration a
deux températures constantes sur les gradients de dureté de I' acier 33CrMoV12-9 nitruré.

D’apres le graphique, on constate que le gradient de dureté de la couche nitrurée adopte une
allure intermédiaire a celles obtenues aprés un traitement a parameétres constants et des
températures de traitement de 520 °C et 550°C. La valeur de dureté en surface (a 50 um) de la
couche nitrurée de I’échantillon ayant subi le traitement de référence prend une valeur de I'ordre de
800 HV, soit une valeur inférieure d’une quarantaine de Vickers par rapport a celle du traitement de
nitruration effectué a 520 °C. Cette valeur est supérieure d’une cinquantaine de Vickers par rapport a
celle du traitement de nitruration effectué a 550 °C. Cette observation indique que les nitrures semi-
cohérents de la proche surface, ayant précipité en début de traitement lorsque la température était
a 520 °C, ne sont que peu sensibles a la coalescence lorsque la température augmente lors du
traitement séquencé. La diminution de dureté entre une nitruration a 520 °C et 550 °C suppose que
la précipitation est plus dense et que les précipités sont de dimensions inférieures lorsque le
traitement est réalisé a 520 °C plutot qu’a 550 °C. En débutant un traitement de nitruration a faible
température (520 °C), I'azote va diffuser dans la matrice et rencontrer les éléments d’alliage présents
dans la solution solide pour former de nombreux et fins nitrures. L'azote est continuellement
apporté par I'atmosphére et présente une diffusivité nettement supérieure a celle des éléments
d’alliage. Dans ces conditions, il est possible de dire que la croissance des précipités est limitée par la
diffusion des éléments d’alliage. Lors de la germination et croissance des nitrures, la solution solide
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aux alentours des nitrures s’est vidée de ses éléments nitrurigénes et la croissance des nitrures est
stoppée. En augmentant la température en cours de traitement (a 540 °C puis 550 °C), la diffusivité
des éléments d’alliage augmente et des éléments toujours présents dans la solution solide mais plus
éloignés des nitrures auront alors la possibilité de migrer vers ces-derniers et permettre a nouveau
leur croissance. Cependant, ces éléments vont se répartir entre un nombre important de précipités.
Compte-tenu de la quantité limitée d’éléments nitrurigene diffusant, ceci se traduira par une faible
augmentation des dimensions des nitrures et une faible diminution de la dureté. Si le traitement
débute directement a 550 °C, la précipitation se caractérisera par des précipités de dimensions plus
importantes qu’a 520 °C et une densité de précipités moins importante. En partant du principe que la
croissance des précipités est limitée par la diffusion des éléments d’alliages de la matrice, la quantité
d’élément nitrurigene disponible pour la croissance des nitrures se répartira entre un nombre
moindre de précipités qu’a 520 °C. Dans ces conditions, la croissance des précipités existant sera plus
importante et conduira a une baisse de la dureté plus importante.

On constate également que sur I'étendue de profondeur allant de 250 um a 500 um, les
valeurs de dureté de I"échantillon nitruré selon le cycle de référence sont toujours supérieures a
celles de I’échantillon ayant été nitruré a 550 °C. La chute de la dureté est cependant plus rapide en
fond de couche lorsque I'on compare le traitement séquencé a celui effectué a 550 °C.

En fond de couche, on remarque que l'intégration de paliers de température au traitement
de référence a permis de gagner une centaine de microns de profondeur par rapport au traitement
réalisé a 520 °C. Cette profondeur reste toutefois inférieure d’une centaine de microns par rapport a
celle obtenu lors du traitement réalisé a 550 °C. Les montées en température successives ont donc
permis d’augmenter la cinétique de diffusion de I'azote.

La solution consistant a effectuer un traitement séquencé en température, en débutant a
faible température puis d’intégrer des paliers de températures successifs a des températures
supérieures, s’est donc révélée étre une solution adéquate pour répondre au cahier des charges en
termes d’épaisseur de couche obtenue et de dureté.

I111-3.1.3) Potentiel de nitruration (Ky)

L'un des parametres principaux du traitement est le potentiel de nitruration (ou Ky). Sa
définition et sa signification physique ont été développées dans la Partie I-1.1.2. Pour I'étude de
I'influence du potentiel de nitruration sur la réponse a la nitruration de I'acier 33CrMoV12-9, trois
traitements de nitruration de 126 h a 550 °C ont été effectués pour trois valeurs différentes de Kj.
Les valeurs de potentiel de nitruration ont été choisies a I'aide du diagramme de Lehrer pour le fer
pur et définies de telles sortes a balayer les différentes configurations de couches possibles. Les
valeurs choisies sont les suivantes :

- Ky=0,18 atm™? afin d’obtenir uniguement une couche de diffusion (configuration ou seule
la phase a est présente).

- Ky = 0,88 atm™? afin d’obtenir une couche de combinaison monophasée y’ suivie d’une
couche de combinaison a (configuration y’/a).
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- Ky =5 atm™? afin d’obtenir une couche de combinaison constituée d'une superposition de
sous-couches de nitrure de fer € et y’. Cette couche de combinaison est suivie d’une couche
de diffusion a (configuration g/y’/a).

[11-3.1.3.1) Enrichissement en azote

Pour la plus faible valeur de Ky, la planche micrographique (Figure III-11) confirme les
prédictions précédentes. En effet, on n'observe aucune couche blanche a trés faible Ky (Figure
III-11a). Lorsque le celui-ci augmente, on observe la formation d’une couche blanche en extréme
surface des échantillons. On notera également que I'épaisseur de la couche de combinaison est plus
importante pour une plus grande valeur de Ky (Tableau III-3). Puisque nous n'avons fait que varier
le potentiel de nitruration, on peut en conclure que la cinétique de croissance de la couche de
combinaison augmente lorsque le Ky augmente.

S :A{-‘) =N A
Figure I1I-11 : Micrographies optiques de coupes transverses de la proche surface de
couches nitrurées obtenues apreés une nitruration a 550 °C durant 126 h pour un potentiel
de nitruration de a) 0,18 atm1/2, b) 0,88 atm1/2 et c) 5 atm1/2,

Fu

Tableau III-3 : Récapitulatif des épaisseurs de couches de combinaison obtenues pour des
nitrurations a 550 °C durant 126 h a deux potentiels de nitruration différents.

Potentiel de nitruration

0,88 atm /2 5atm™/?
Epaisseur des couches Totale 18,7 (£1,1) 27,5 (¢ 1,6)
(en pm) v’ (dense) 14,5(+0,9) 17,5(+1,6)

€ (poreux) 4,2 ((x0,7) 10 (+1,6)

Les signaux relevés sur les spectres DRX, pour les traitements a trés faible (Figure I11-12a)
et tres fort (Figure III-12c) Ky, correspondent aux configurations de couches souhaitées. Pour le
traitement a Ky intermédiaire (Figure III-12b), 'analyse met en évidence les pics caractéristiques
du composé € alors que l'on attendait seulement la présence d’'une couche de combinaison
monophasée constituée de y’. Cette différence provient, a priori, du fait que le choix des Ky a été fait
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en se basant sur le diagramme de Lehrer défini pour le fer pur alors que nous travaillons sur un acier.
La présence des éléments d’alliage modifie les domaines d’existences des phases.
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Figure IlI-12 : Analyse DRX de I'extréme surface des couches nitrurées obtenues aprés une
nitruration a 550 °C durant 126 h pour un potentiel de nitruration de a) 0,18 atm-1/2, b) 0,88
atm-1/2 et c) 5 atm1/2,
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L’évolution de la fraction massique en azote en fonction de la profondeur pour les
échantillons traités aux différents Ky a été déterminée par microsonde et est présentée sur la Figure
III-13. On remarque que l'allure générale des profils de concentration en azote est similaire bien
que, pour I'échantillon nitruré au potentiel de nitruration le plus bas (celui qui ne présente pas de
couche blanche), I'azote a diffusé 150 um moins profondément. Les deux autres profils sont par
contre superposés. En extréme surface, les profils de concentration en azote correspondants aux
échantillons ayant subi une nitruration a Ky = 0,88 atm™? et 5 atm™? présentent un pic de
concentration qui est sans aucun doute associé a la présence d’une couche blanche sur les
échantillons concernés. Toutefois, il est intéressant de remarquer que la fraction massique maximale
en azote dans la couche de diffusion (entre 50 et 400 um de profondeur) est similaire pour les trois
échantillons, qu’il y ait présence d’une couche blanche ou non. D’apres ces résultats, il est possible
de constater que I'enrichissement maximal en azote a une profondeur donnée de la couche diffusion
ne dépend pas du potentiel de nitruration utilisé pour ces traitements longs mais de la quantité
d’éléments d’alliage présentant une affinité avec I'azote.

2 .
.. —N-KN=0,18
1,8 H o ——C-KN=0,18
1,6

1,4

1,2
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Fraction massique (%)
(=

0,6

0,4

0,2

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100

Profondeur (pm)

Figure III-13 : Profils de concentration massique en azote et carbone en fonction du
potentiel de nitruration et de la profondeur pour des nitrurations effectuées a 550 °C
durant 126 h.

L'importante différence de profondeur de diffusion peut s’expliquer facilement en revenant a
la signification physique du potentiel de nitruration et en raisonnant en flux d’azote diffusant. Pour
un Ky tres faible, il y aura peu de molécules de NH; dans I’enceinte de traitement susceptibles de
s’adsorber a la surface du métal et de se décomposer de maniéere catalytique. Du fait de la
raréfaction des molécules d’ammoniac dans I'atmosphére, I'étape limitante du traitement sera le
transport de ces molécules jusqu’aux sites d’adsorption en surface des échantillons. Le temps
nécessaire pour atteindre le régime d’équilibre, pour lequel on a une concentration maximale en
azote, devient de ce fait important. A Ky = 0,18 atm'l/z, I’'absence de couche de combinaison indique
gue la concentration en azote en surface est insuffisante pour la former. Le flux d’azote diffusant
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associé sera également faible. Dans ces conditions, il est aisé de comprendre que I’enrichissement en
azote de la couche nitrurée nécessitera plus de temps pour obtenir la méme quantité d’azote que
lorsque le flux est important.

Une faible quantité d’ammoniac dans I'enceinte de traitement peut également conduire a
des hétérogénéités d’épaisseur le long de la couche nitrurée. En effet, le flux d’azote n’étant pas fixé
par la couche de combinaison, celui-ci pourrait ne pas étre homogéne dans toute la piece. On peut
notamment imaginer un tel scénario dans le cas de zones sur la piece qui seraient difficiles d’acces.
Par exemple, en raison d’une agitation non homogene dans le réacteur ou au niveau des points de
contact entre les pieces a traiter et le support sur lequel elles sont posées. De telles zones seraient
moins alimentées en azote et conduirait a des hétérogénéités d’épaisseur de la couche nitrurée.
C’est ce que I'on observe sur la micrographie optique de la couche nitrurée obtenue apres nitruration
a Ky = 0,18 atm™? (Figure I11-14).

En présence de la couche blanche, la concentration en azote a l'interface avec la couche de
diffusion devient constante et est fixée par la composition de la phase présente a l'interface (en
I'occurrence y’ dans le cas présent). Par conséquent, tout le long de I'interface, la concentration en
azote est constante et si le flux d’azote provenant de la décomposition de I'ammoniac reste suffisant,
le flux d’azote diffusant sera régulé par la couche de combinaison.

.
-

’
-

Figure I1I-14 : Hétérogénéité d'épaisseur le long d'une couche nitrurée lors d'un traitement
a 550 °C durant 126 h pour un potentiel de nitruration de 0,18 atm-/?2 (domaine a du
diagramme de Lehrer).

[11-3.1.3.2) Redistribution du carbone

Il est connu que lors de la nitruration d’un acier, la répartition du carbone le long de la
couche est fortement modifiée par rapport a celle du métal de base. Cette modification intervient
suite a la transformation des carbures initiaux en nitrures. Cette transformation relache donc du
carbone dans la matrice qui pourra ensuite, soit diffuser vers la surface et conduire a une
décarburation, soit diffuser vers le coeur non nitruré de I’échantillon et précipiter sous forme de
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carbures M-C; [82]. Une partie du carbone reste présente dans la couche de diffusion en précipitant
sous forme de réseaux de cémentite alliée.

L’étude des profils de fraction massique en carbone (Figure III-13) met parfaitement en
évidence ce phénomeéne d’accumulation du carbone au front de diffusion de I'azote. En effet, les
trois profils de concentration montrent un enrichissement en carbone a une profondeur coincidant
avec ce-dernier. Dans cette zone, la teneur en carbone prend une valeur de I'ordre de 0,6 %m, soit
presque deux fois plus que la valeur nominale de cet élément dans la composition de I'acier
33CrMoV12-9.

Toutefois, le potentiel de nitruration semble jouer un réle important sur la répartition du
carbone le long de la couche de diffusion. En effet, le profil de concentration de I’échantillon nitruré
au plus bas Ky se caractérise par un plateau de concentration légérement ascendant sur une
profondeur supérieure a 300 um en partant de la surface. Sur ce plateau, la concentration moyenne
en carbone (de I'ordre de 0,1 %m) est presque trois fois moins importante que la valeur nominale de
cet élément dans la composition de I'acier. L’échantillon a donc subi une décarburation. Du point de
vue microstructural, cette importante décarburation se traduit par I'absence de réseaux de
cémentite alliée dans cette zone comme on peut le voir sur la micrographie MEB en électrons
rétrodiffusés présentée (Figure III-15a). Il est possible d’expliquer cette décarburation par
I'absence de couche de combinaison qui favorise ainsi la recombinaison du carbone en
hydrocarbures a la surface des échantillons pendant le traitement [5]. Ce phénoméne peut
également expliquer en partie les phénomeénes observés sur |'azote (Partie I11-3.1.3).

= 18,7 (¢ 1,1) pm

Faible donsité de réseaux

Pas de résesuxvisible Forte densité de réseaux

Figure IlII-15 : Micrographies MEB sur coupes transverses d'échantillons en 33CrMoV12-9

nitrurés a 550 °C durant 126 h a) a Ky = 0,18 atm-1/2, b) a Ky = 0,88 atm-1/2 et c) a Ky = 5 atm-
1/2,
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[11-3.1.3.3) Influence sur la dureté

Les filiations de dureté effectuées sur les échantillons en 33CrMoV12-9 nitrurés avec
différents Ky sont présentées sur la Figure III-16. Les gradients de dureté correspondants
respectivement aux échantillons nitrurés 3 un potentiel de nitruration de 0,88 atm™? 5 atm™?
présentent un comportement similaire. La dureté superficielle (a 50 um) est de 'ordre de 750 HV et
la profondeur efficace de nitruration est de I'ordre de 800 um. En comparaison, le gradient de dureté
correspondant a I’échantillon nitruré au plus bas potentiel de nitruration évolue de maniere
différente. En effet, d’apres la courbe associée, la dureté superficielle est légérement inférieure a
700 HV et la profondeur efficace de nitruration est moins importante de 150 um.

Ce dernier résultat se correle tres bien avec le profil de concentration en azote présenté
précédemment sur la Figure III-13. Dans le cas ou le Ky est faible, il n’y a plus d’azote aprés 650 pm
de profondeur et il n’y a donc plus de précipitation de nitrures semi-cohérents ou globulaires ce qui
se traduit par une chute prématurée de la dureté par rapport aux deux autres échantillons.

La diminution de la dureté de I'échantillon nitruré ne présentant pas de couche de
combinaison n’est pas parfaitement comprise. Outre I'absence de cette derniere, la différence
majeure de microstructure entre cet échantillon et ceux présentant une couche de combinaison est
I'absence de réseaux de cémentite due a la décarburation. S’il est impossible d’exclure toute
contribution des réseaux de cémentite a la dureté, il semble peu vraisemblable qu’un tel écart puisse
leur étre uniqguement attribué. Il y aurait donc d’autres mécanismes a |'origine de cette différence de
comportement en surface. L'une des hypothéses possibles serait d’expliquer cette diminution de la
dureté par la méme hypothése que celle proposée par Locquet [70] en fond de couche. Dans cette
zone, il a observé un accroissement des dimensions des nitrures globulaires, qu’il a attribué a la
diminution du flux d’azote avec la profondeur de diffusion. Le flux d’azote étant faible, la force
motrice conduisant a la germination de nitrures sur les carbures de revenu I'est également. En
conséquence, les atomes d’azote arrivant de la surface favoriseront la coalescence des nitrures déja
existant plutot que la germination de nouveaux nitrures. Cette tendance n’a, par contre, pas été
observée pour les nitrures semi-cohérents. Les dimensions de ces-derniers restent constantes en
fonction de la profondeur. Ainsi, lors d’'une nitruration a faible Ky, la contribution a la dureté des
nitrures semi-cohérents resteraient la méme. La différence de dureté proviendrait donc des nitrures
globulaires. Dans ces conditions, le flux d’azote diffusant dés la surface serait faible dés le départ et,
en suivant la méme logique que Locquet pour le fond de couche, les nitrures globulaires de la proche
surface auraient des dimensions plus importantes que lors d’une nitruration effectuée a un Ky
suffisant pour que le flux d’azote soit régulé par la couche de combinaison.

Il est également intéressant de remarquer que, quel que soit le Ky, la dureté est la méme a
environ 500 pm de profondeur et est de I'ordre de 600 HV. En se référant a la Figure III-13, on
constate par contre que cette valeur de dureté n’est pas associée a la méme concentration massique
en azote. Cette-derniére est de I'ordre de 1,2 %m pour les traitements effectués a Ky = 0,88 atm™2

et 5 atm™? alors gu’elle est inférieure d’environ 0,2 %m dans le cas du traitement effectué a Ky

0,18 atm™2, Ce résultat est particulierement surprenant dans le cas de I’échantillon nitruré a Ky
0,18 atm™/? puisqu’il présente un enrichissement en azote moins important, i.e. une fraction
volumique de nitrures, moins importante que les deux autres échantillons. Cette observation indique
qgu’il n'existe pas d’équivalence directe entre la concentration massique en N a une profondeur
donnée et la dureté mesurée. Pour expliquer correctement ce phénomeéne, il apparait nécessaire
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d’obtenir des informations sur I'état de la précipitation a cette profondeur (distributions en taille,
fraction volumique de nitrures semi-cohérents et globulaires, composition des précipités).
Logiquement, pour obtenir une dureté similaire alors que la concentration massique en azote est
plus faible, les dimensions des précipités doivent étre plus petites. D’aprés Locquet [70], les
dimensions et la fraction volumique des précipités semi-cohérents ne varie pas avec la profondeur.
Leur contribution a la dureté ne devrait donc pas varier et il ne reste que la population des nitrures
globulaires pour expliquer cette valeur de dureté. Lors de ses travaux de thése sur la nitruration de
I'acier 33CrMoV12-9, Ginter [29] a analysé la composition chimique des carbures de revenu de
I’alliage non nitruré ainsi que celle des nitrures globulaires issus de leur transformation. Les carbures
de type M,3Cg contenait jusqu’a 43 % de Fe tandis que les nitrures globulaires voyait leur taux de fer
diminuer. La transformation des carbures en nitrures s’accompagnent a priori d'un important rejet
de fer. L'absence de ce fer dans les nitrures devrait conduire a une diminution des dimensions des
nitrures globulaires. Cette diminution pourrait étre a I'origine de la valeur importante de la dureté
malgré une concentration massique en azote plus faible en fond de couche.
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Figure 1lI-16 : Filiations de dureté en fonction du Ky et de la profondeur pour des
échantillons en 33CrMoV12-9 nitrurés a 550 °C durant 126 h.

Ces résultats permettent de dire que, du point de vue du gradient de dureté le long de la
couche nitrurée, le potentiel de nitruration n’a que peu, voire pas d’influence lorsque celui-ci est
suffisamment élevé pour permettre la formation de la couche de combinaison. Le cas de la
nitruration sans couche blanche peut également présenter un certain intérét. En effet, méme si les
propriétés de couches obtenues sont en dehors des objectifs fixés pour cette étude, on remarquera
tout de méme que l'utilisation d’un tel Ky minimise grandement la présence de réseaux de
cémentite. De plus, I'absence de couche blanche permettrait également de diminuer la quantité de
matiere a reprendre en usinage sur les pieces nitrurées. Cependant, cette approche n'est possible
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que si la valeur du KN est suffisamment proche de la limite d'existence du domaine y'. Si ce n'es pas
le cas, le transfert de |'azote a la surface de l'acier sera |'étape limitante et aura un impact non
négligeable sur I'enrichissement en azote

[1I-3.1.3.4) Bilan

Si I'on revient a la problématique de ce chapitre, qui est de définir les parameétres procédé et
matériau adaptés pour obtenir des couches nitrurées épaisses avec les propriétés recherchées par
Safran TS, le choix du potentiel de nitruration apparait comme un parametre critique du traitement.
En effet, les résultats ont montré qu'il était nécessaire de choisir un potentiel de nitruration
suffisamment élevé afin de former la couche de combinaison en surface de la piece traitée. Cette
derniére permet notamment :

- d’assurer un enrichissement en azote homogéne tout le long de la couche nitrurée
puisqu’elle aura pour effet de fixer la concentration a lI'interface avec la couche de diffusion.
La présence de cette couche permet non seulement de s’assurer de I’homogénéité en
épaisseur de la couche nitrurée, mais également de la reproductibilité des traitements

- d’obtenir des gradients de dureté étendus dont la valeur maximale n’est définie que par la
température et le temps de traitement. Du point de vue de la diffusion et des mécanismes de
germination/croissance, la fixation de la concentration en azote a 'interface permettrait de
s’assurer que I'on se trouve dans un régime de diffusion favorisant la nucléation de nouveaux
nitrures plutdt que la croissance de nitrures déja existants. Dans le cas contraire, la dureté
superficielle maximale s’en retrouverait réduite du fait des dimensions plus importantes des
nitrures.

- de limiter le phénoméne de décarburation par I'atmosphéere permettant la formation de
réseaux de cémentite ou de nitrures directement sous I'interface avec la couche de diffusion.
Ces réseaux étant supposés bénéfiques pour la mise en contraintes de cette zone [5], [82].

Ces différentes remarques suggérent donc que le potentiel de nitruration doit au minimum
se situer dans le domaine d’existence du composé y’. Néanmoins, le dernier point concernant la mise
en compression de la proche surface, par la présence de réseaux de cémentite alliée ou de nitrures, a
permis de définir qu’il fallait choisir un Ky = 5 atm™? pour le cycle de référence. Le choix de ce
potentiel de nitruration permet de limiter considérablement le phénomene de décarburation par
une formation rapide de la couche blanche et assurer la présence de réseaux de cémentite
directement sous la couche de combinaison.

I11-3.2) Variations de paramétres en cours de traitement : couplage
température - Ky

Dans I'optique de proposer un cycle de nitruration optimisé, une variation de potentiel de
nitruration a été intégrée au traitement référence. Par conséquent, pour la définition du cycle de
référence, il a été choisi d’associer le palier de 24 ha 520 °Cavec un Ky=5 atm™/? puis de diminuer le
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Ky & 1 atm™? pour tout le reste du traitement (102 h). Lintérét de cette modification est double :
d’une part il est possible d’optimiser la microstructure de la proche surface de la couche (notamment
la couche blanche et la zone de transition entre les réseaux de nitrures et de cémentite), et d’autre
part d’abaisser la consommation totale d’ammoniac lors du traitement. Une maitrise de la proche
surface permettrait d’optimiser la reprise en usinage suite au traitement ainsi que le
dimensionnement des pieces. Lors de I'étude de l'influence du potentiel de nitruration sur les
couches nitrurées (Partie III-3.1.3), il est ressorti qu’il est important de former la couche blanche
rapidement en début de traitement afin d’éviter de possibles hétérogénéités d’épaisseur le long de la
couche. Cependant, une nitruration a Ky élevé favorise la croissance de la couche de combinaison et
augmente considérablement la consommation de gaz.

Précédemment, il a été montré qu’a partir du moment ol le potentiel de nitruration est
suffisamment élevée pour conduire a la formation de la couche de combinaison, le gradient de
dureté n’est pas modifié. Un séquencage du Ky lors du traitement de nitruration référence ne devrait
donc pas modifier le gradient de dureté final obtenu. Pour vérifier cette hypothese, le gradient de
dureté a été mesuré sur I'échantillon ayant subi le séquencage de Ky puis comparé au gradient de
dureté du cycle référence (Figure III-17). Comme attendu, ils sont confondus (si I'on prend en
compte les écart-types sur les mesures). En effet, les potentiels de nitruration choisis pour les
différentes séquences se situent tous dans un domaine ou il y a formation d’une couche de

“2) 1a cinétique de formation de la couche

combinaison. Le début du cycle étant identique (Ky =5 atm
blanche doit étre similaire dans la mesure ou celle-ci fixe la concentration en azote a l'interface avec
la couche de diffusion et donc la diffusion de I'azote dans cette couche. Cette remarque sur la
cinétique de formation de la couche blanche n’est valable que si 'ensemble de la procédure est

reproductible, ce qui semble étre le cas d’aprés les résultats présentés.

La micrographie MEB (Figure III-18) permet d’évaluer I'épaisseur de la couche de
combinaison obtenue en intégrant un séquengage du potentiel de nitruration au cycle de référence.
Les mesures montrent que |'épaisseur de cette couche est d’environ 18 um, soit une diminution
d’environ 10 um par rapport au traitement référence a Ky constant. L’épaisseur de la couche poreuse
en extréme surface reste par contre presque identique a celle obtenue lors du traitement a Ky
constant. La diminution du Ky en cours de traitement ne semble pas avoir d’'impact sur I'épaisseur de
cette couche, mais permet tout de méme de ralentir la croissance de la couche y’. En effet, en
abaissant le Ky tout en restant dans un domaine ou la couche de combinaison peut se former, on
abaisse la concentration en azote a la surface de I'’échantillon et donc la force motrice favorisant la
cinétique de croissance de la couche de combinaison.
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Figure IlI-17 : Variation de la dureté de la couche nitrurée aprés la nitruration de référence
avec Ky constant et un Ky variant durant le traitement (Var KN).
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Figure III-18 : Micrographie MEB sur coupe transverse de la proche surface de la couche
nitrurée obtenue apres la nitruration référence couplée a une variation de Ky en cours de

traitement.

I11-3.3) Influence des états du matériau

111-3.3.1) Etat métallurgique initial : influence de la température de revenu

Au niveau industriel, les aciers ne sont jamais utilisés sans avoir subi un traitement thermique

préalable visant a

leur conférer les propriétés mécaniques souhaitées (mécaniques et

microstructurales). Ce traitement se compose d’une phase d’austénitisation, dont le but est de
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dissoudre les précipités présents et de remettre le maximum d’éléments en solution. Cette opération
est suivie d’'une trempe qui doit figer la microstructure puis d’un traitement de revenu, dont la
température est choisie en fonction des propriétés mécaniques finales souhaitées.

Dans cette partie, trois lopins d’acier 33CrMoV12-9 ont été traités thermiquement a des
températures de revenu différentes : 600 °C, 620 °C et 640 °C. Apres le traitement thermique, les
échantillons présentent respectivement une dureté de 410 HV, 390 HV et 350 HV. L'important
durcissement de la couche nitrurée est la conséquence de la précipitation de nitrures semi-cohérents
au sein du matériau. Les lopins traités devraient voir leurs fractions de phases ainsi que la répartition
de leurs éléments d’alliage entre les phases de carbures et la solution solide ferritique modifiées lors
d’un changement de température de revenu. Théoriquement, la solution solide ferritique devrait
pouvoir dissoudre une quantité d’éléments d’alliage plus importante lorsque I'on augmente la
température de revenu. Ces éléments sont alors disponibles pour la précipitation de nitrures semi-
cohérents et durcissant.

D’apres les simulations thermodynamiques effectuées a I'aide du logiciel Thermo-Calc (base
de données TCFE7 sur une mole de matiére a partir de la composition de I'acier ( Partie I1.2.2), on
remarque que la fraction molaire des phases n’est presque pas modifiée sur la plage de température
étudiée (Tableau III-4). Il en va de méme en ce qui concerne les fractions massiques des différents
éléments d’alliages présents dans ces phases. Ainsi, un écart de 20 °C entre chaque température de
revenu n’est pas suffisant pour modifier de maniére significative la répartition des éléments d’alliage
dans les phases. La différence de dureté observée entre les trois états initiaux ne peut donc provenir
que d’une différence de dimensions des carbures de revenus. Une plus faible température de revenu
conduit a une précipitation de carbures plus fines, i.e. a une dureté du matériau de base plus élevée.

Tableau III-4 : Résultats de simulations thermodynamiques présentant la fraction des
différentes phases présentes dans le systéme ainsi que la répartition des éléments au sein
des phases en fonction de la température de revenu.

a-Ferrite | M,;Ce | M,C; | M,C;
Température de revenu (en °C)

600 620 640 600 620 640 600 620 640 | 600 620 640

%m 94,67 94,72 94,77 | 494 4,83 4,65 0,4 0,38 0,38 0,07 0,2
%mol 93,75 93,78 93,84 | 561 549 527 | 064 0,63 0,61 0,1 0,28
%mFe | 97,77 97,68 97,57 |36,36 37,89 39,41 | 932 9,24 9,12 23,64 24,98
%m Cr 1,11 1,18 1,24 | 41,56 40,27 38,98 | 557 583 6,01 58,59 56,81
%m C 0,00 0,00 0,00 512 512 512 | 16,55 16,5 16,44 8,77 8,74
%mMo | 0,08 0,11 0,14 | 1597 15,74 1553 | 1,45 1,89 2,49 2,09 2,55
%mMn | 0,58 0,58 0,58 0,8 0,78 0,76 | 0,07 0,08 0,08 2,73 2,53
%m Ni 0,13 0,13 0,14 0,05 005 005 | 000 0,00 0,00 0,00 0,00
%m Si 0,0.3 0,3 0,3 0,00 000 000 | 000 0,00 0,00 0,00 0,00
%m V 0,02 0,03 0,03 0,14 0,14 0,15 | 67,03 66,46 65,86 4,18 4,37

Pour vérifier si une modification de la température de revenu influe sur la réponse a la
nitruration de l'acier, des éprouvettes métallurgiques issues de chaque lopin ont subi le cycle de
nitruration référence. Les profils de dureté sont présentés respectivement sur la Figure III-19a. Les
trois profils présentent la méme allure mais translatés vers les plus hautes valeurs de dureté lorsque
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la température de revenu diminue. Afin de faciliter la comparaison entre les éprouvettes, les profils
de durcissement sont représentés sur la Figure III-19b. Ils indiquent que I'amplitude du
durcissement est la méme. Dans le cas présent, la modification de la température de revenu de
I'acier de 600 °C a 640 °C modifie de maniére significative les propriétés mécaniques initiales.
Toutefois, La contribution au durcissement des couches nitrurées reste identique quelle que soit la
température de revenu considérée. Ce résultat est cohérent avec une variation négligeable de la
teneur en éléments d’alliage en solution lors de la modification de la température de revenu de 600
°Ca 640 °C.
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Figure I1I-19 : a) Comparaison des gradients de dureté obtenus sur des échantillons revenus
a différentes températures. b) Apport de la nitruration au durcissement des couches
nitrurées lorsque la température de revenu du matériau de base est modifiée.

Toutefois, on remarquera qu'aprés nitruration, I'échantillon revenu a 640 °C présente un
durcissement inférieur dans la zone dont la profondeur est comprise entre 600 et 700 um, par
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rapport aux deux autres échantillons revenus a des températures inférieures. Bien que les
échantillons aient été nitrurés selon le méme cycle mais lors de traitements différents, il est possible
que la diffusion de I'azote ne se soit pas déroulée de la méme maniere. Une des explications
possibles serait la présence d'une pollution en surface suite a la préparation de surface. Afin de
vérifier cette possibilité, les profils de concentration en azote en fonction de la profondeur ont été
déterminés par microsonde sur les trois échantillons et sont présentés sur la Figure III-20. L’analyse
de ces profils indique que l'azote a diffusé sur 700 um au sein des trois échantillons. Cette
observation permet d’écarter I’'hypothése d’une pollution ayant fait office d’obstacle a la diffusion de
I’azote dans le métal.
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Figure III-20 : Comparaison des profils d'enrichissement en azote pour des échantillons
revenus a des températures différentes.

L’écart de durcissement observé ne vient, a priori, pas de la reproductibilité du traitement de
nitruration. Pour expliquer cet écart de durcissement dans cette zone, il faut considérer la
microstructure initiale du métal de base revenu mais également les phénomeénes de précipitation mis
en jeu a ces profondeurs lors de la nitruration. Précédemment, il a été montré que la différence de
dureté entre les états initiaux ne pouvait provenir que d’une modification des dimensions des
carbures de revenus et non pas d’une modification significative de leurs fractions de phases. Pour le
lopin d’acier revenu a 640 °C, les carbures sont a priori plus gros que pour les autres lopins, ce qui se
traduit par une diminution de la dureté. De plus, la profondeur ou I'on observe cet écart de
durcissement coincide également avec la zone ol la concentration en azote chute rapidement. Or
dans cette zone, des études ont mis en évidence que la précipitation des nitrures globulaires se
déroulait de maniere différente de celle se produisant en proche surface [70]. En raison de la
diminution du flux d’azote avec la profondeur, les dimensions des nitrures globulaires augmentent
mais les dimensions des nitrures semi-cohérents ne sont pas modifiées. L’enrichissement en azote
étant sensiblement le méme pour les trois échantillons, la contribution au durcissement des nitrures
semi-cohérents doit étre sensiblement la méme. La différence de durcissement observée devrait
donc étre la conséquence des dimensions des nitrures globulaires. Avec un revenu a 640 °C, les
carbures initiaux son plus gros qu’aux autres températures de revenu. Lors de leur transformation en

96



Chapitre IIl : Développement d'un cycle de nitruration profonde

nitrures globulaires en présence d’un faible flux d’azote, il est probable qu’il en aille de méme pour
les nitrures résultant.

Au final, I'apport de la nitruration, en termes de durcissement, est identique lorsque la
température de revenu de l'alliage de base est comprise entre 600 °C et 640 °C. Un tel écart de
température ne permet pas de modifier de maniére significative les proportions des différentes
phases ou la distribution des éléments d’alliage nitrurigénes au sein de ces phases. Pour un
traitement donné, le gradient de dureté est donc fixé par les propriétés initiales obtenues aprés
traitement thermique de I'alliage de base.

111-3.3.2) Etat mécanique initial : piéce forgée

Jusqu’a présent, les échantillons étudiés étaient issus de barres. Cependant, compte tenu des
dimensions prévues pour les piéces finales, la matiére devra subir une opération préalable de forge
pour étre mis en forme. L'objectif est d’étudier I'influence du fibrage introduit suite a I'opération de
forge. Les couches nitrurées ont été caractérisées sur des coupes transverses orientées
paralléelement et transversalement au fibrage. Compte-tenu du peu d’informations nouvelles
apportées par |'étude, il n’a pas été jugé pertinent d’intégrer de maniére exhaustive toute I'étude
dans cette partie. Nous nous contenterons de reprendre uniquement la conclusion. Néanmoins, le
protocole ainsi que les résultats sont repris en détails dans ’Annexe C a la fin de ce mémaoire.

L’étude de l'influence du fibrage sur la réponse a la nitruration a montré que, dans le cas
présent, le fibrage introduit était trop faible pour avoir une quelconque influence sur la réponse a la
nitruration des pieces forgées et ce quelle que soit la direction du fibrage considérée.

I11-4) Couches nitrurées par nitruration assistée par plasma
(réacteur ECR)

Dans cette partie seront traités les résultats obtenus aprés une nitruration assistée par
plasma. Le but étant de vérifier la similitude des couches nitrurées, en termes de microstructure et
gradients de dureté, obtenues par un procédé gazeux avec celles obtenues lors d’une nitruration
assistée par plasma au sein d’un réacteur DECR (Distributed Electron Cyclotron Resonance) [123]-
[126].

La description et le fonctionnement de I'installation expérimentale ont été présentés dans la
Partie II-1.2. On rappellera uniqguement qu’une nitruration assistée par plasma dans le réacteur
DECR doit donner des résultats proches de ceux obtenus par nitruration par écran actif. Dans les
deux cas, le plasma réactif n’est pas créé autour des échantillons a traiter mais est délocalisé. La
pulvérisation des échantillons est faible, voire inexistante, et I'on se trouve dans une configuration ou
I’étape limitante est la diffusion dans I’état solide (a condition qu’il y ait suffisamment d’especes
réactives dans le plasma). Dans le cas du réacteur DECR, le plasma est créé par micro-ondes autour
des antennes. Une faible polarisation (-50 V) est appliquée entre le porte-échantillon, sur lequel
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repose les échantillons, et les parois du réacteur, afin d’assurer un bombardement par les ions du
substrat a traiter. Ce bombardement peut contribuer a activer les surfaces a traiter.

Les essais de nitruration ont porté sur trois alliages différents : deux alliages ferritiques
binaires contenant respectivement 1 % et 3 % massique de chrome et la nuance d’acier 33CrMoV12-
9. Les compositions, les microstructures et, le cas échéant, les traitements thermiques préalables des
différents nuances ont été décrits dans la Partie II-2. Les trois alliages ont été traités simultanément
lors de chaque traitement durant 48 h a 520 °C. La proportion de N,:H, de I'atmosphére a été
modifiée afin de faire varier la réactivité de |'azote. Pour les trois traitements réalisés, les
pourcentages en azote de I'atmosphére étaient respectivement 10 % (10 cm?/min), 50 % (50
cm?/min) et 90 % (90 cm?®/min). A titre de comparaison, on confrontera ces résultats a ceux obtenus
apres un traitement en phase gazeuse effectués avec les mémes parametres de temps — température
et 3 Ky = 5 atm™?, soit une configuration de couche g/y’/a.

On signalera qu’a l'issue des nitrurations dans une atmosphére contenant 90 % de N,, les
échantillons présentent tous, sans exception, une couche noire et friable en extréme surface. Cette
couche n’était présente sur aucun des échantillons nitrurés dans une atmosphére contenant 10 % et
50 % de N,. Bien que les mécanismes a I'origine de sa formation ne soit pas parfaitement compris, il a
été possible d’étudier son influence sur les caractéristiques (gradients de dureté et profils de
concentrations en azote) des couches nitrurées. Dans un premier temps, on s’intéressera a la
microstructure des couches nitrurées au travers des analyses DRX et de microscopie optique puis aux
gradients de dureté obtenus sur chaque échantillon. Enfin, on discutera de I'origine possible de cette
couche noire avant d’évaluer le potentiel de la technologie plasma pour obtenir des couches
nitrurées similaires a celles obtenues par le procédé gazeux.

111-4.1) Microstructure des couches nitrurées

Les résultats DRX sont présentés sur la Figure III-21. Seuls les diffractogrammes concernant
I'alliage Fe-Cr a 3 % massique de chrome sont présentés mais les résultats sont similaires quel que
soit le systéme considéré. Ainsi, on constate que dans une atmosphere contenant 10 % de N,, le
spectre DRX de I'extréme surface de la couche nitrurée (Figure III-21a) ne laisse apparaitre que des
signaux correspondants a la matrice ferritique. Les composés € et y’ sont absents, ce qui laisse penser
gue la couche de combinaison ne se forme pas dans ces conditions de traitement.

Lorsque I’on augmente la proportion de N, a 50 % (Figure III-21b), les pics caractéristiques
de la matrice ferritique disparaissent au profit des signaux correspondants au nitrure de fer y’. On
devine également un faible signal associé a la présence du nitrure de fer € indiquant que la réactivité
et la concentration en azote sont suffisantes pour toucher le domaine d’existence de ce composé.

En augmentant a nouveau la proportion de N, a 90 % (Figure III-21c), on observe
exactement les mémes pics de diffraction que sur le spectre associé a un traitement dans une
atmospheére 50:50 (N,:H,). La seule différence majeure est I'intensité mesurée pour le pic associé au
nitrure de fer € qui laisse supposer que la couche de combinaison est composée d’une plus grande
proportion de phase &€ que celle obtenue apres le traitement effectué dans une atmosphere
composée de 50 % de N,.
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Figure III-21 : Spectres DRX de l'extréme surface d'un alliage Fe- 3%m Cr, nitruré par
plasma durant 48 h a 520 °C dans différentes atmosphéres a) 10:90 (Nz:Hz), b) 50:50 (N2:Hz)

et C) 90:10 (Nz.‘Hz).

La planche micrographique (Figure III-22) présente pour chaque alliage des coupes

transverses de la proche surface des couches nitrurées en fonction des traitements effectués afin de

comparer les microstructures obtenues. Les micrographies confirment les résultats de DRX : aucune

couche blanche n’est observable sur les échantillons nitrurés dans une atmosphere contenant 10 %

de N, alors qu’elle est présente sur les micrographies associées aux autres traitements.
Malgré la formation de la couche noire et friable apres le traitement a 90 % de N,, les
couches nitrurées des échantillons en 33CrMoV12-9, traités dans 50 % et 90 % de N,, ne présentent
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pas de différence notable. Aprés les deux traitements, I'attaque chimique révéle une couche blanche
superficielle ainsi que la pénétration de cette derniére dans la couche de diffusion sous-jacente. Les
épaisseurs de la couche de combinaison sont respectivement de 11 (+ 2 um) et 9 (+ 2 um). La couche
de diffusion présente une structure similaire a celle d’un acier 33CrMov12-9 nitruré par voie gazeuse.
Le constat est différent en ce qui concerne le systeme binaire Fe-Cr contenant 3 % de chrome. En
effet, apres nitruration dans une atmospheére contenant 50 % de N,, il est possible d’observer de
nombreuses zones sombres directement sous la couche de combinaison. Ces zones correspondent a
des cellules de précipitation discontinue. En comparaison, la couche nitrurée obtenue aprés le
traitement a 90 % de N, présente également ce type de cellules mais celles-ci sont moins
nombreuses, moins étendues et localisées moins profondément que dans le cas précédent. Les
épaisseurs de la couche de combinaison sont de 6,6 (+ 0,6)um dans une atmosphére contant 50 %
d’azote et 6,1 (£ 0,3) um pour le mélange a 90 % de N,. A titre de comparaison, une micrographie sur
une coupe transverse de l'alliage binaire Fe-Cr a 3 % massique de chrome nitruré par voie gazeuse
est également présentée. Le contraste des cellules de précipitation discontinue est moins marqué en
raison d’une attaque chimique moins poussée. L’échantillon nitruré par voie gazeuse présente en
proche surface une épaisseur de I'ordre de 70 um de cellules de précipitation discontinue. Ces-
dernieres peuvent également apparaitre plus profondément.

La microstructure des systemes binaires a 1 % de Cr présentent également des disparités. Ce
type de systeme se rapproche de la nitruration du fer pur, il n’est donc pas sujet a la précipitation
discontinue en raison de sa faible teneur en Cr. Cependant, vis-a-vis de |’échantillon traité en
procédé gazeux, les échantillons nitrurés dans une atmosphére comprenant 10 % et 50 % de N,
présentent des aiguilles de y’ au sein de la couche de diffusion qui se développent a partir des joints
de grains de la matrice ferritique. Cette différence de microstructure avec le traitement en phase
gazeuse provient de la méthode utilisée pour arréter le traitement. Lors de la nitruration gazeuse,
I’échantillon est trempé dans I'eau en fin de traitement tandis que lors de la nitruration assistée par
plasma un faible débit d’Ar est continuellement injecté. Le refroidissement de I’enceinte de
traitement n’est donc pas aussi rapide qu’une opération de trempe et nécessite plusieurs heures. Par
conséquent, lors d’un refroidissement lent de ce type d’alliage nitruré, I'azote excédentaire présent
dans la matrice précipite sous forme d’aiguilles de y’ au sein de la microstructure. Ces aiguilles se
forment a partir des joints de grains ([33], [54]) comme on peut le voir sur la Figure III-22. Les
épaisseurs de la couche de combinaison sont de 9,9 (+ 0,9) um dans une atmosphere contenant 50%
d’azote et 7,6 (£ 0,6) um pour le mélange a 90 % de N,.
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10:90 (N,:H,) 50:50 (N,:H,) 90:10 (N,:H,)

Fe-3Cr 33CrMoV12-9

Fe-1Cr

Figure III-22 : Planche micrographique de la proche surface des trois alliages en fonction de
leurs conditions de nitruration.

I111-4.2) Gradients de dureté et de composition en azote

Les profils de dureté pour chaque alliage et chaque traitement, présentés sur la Figure
III-23, permettent d’évaluer I'impact néfaste de la couche noire friable sur I'enrichissement en azote
et le durcissement des couches nitrurées. Si I'on regarde les profils de dureté obtenus sur le systeme
binaire Fe-Cr a 1 % massique de chrome (Figure III-23a), on constate que les traitements gazeux et
ionigue dans une atmosphére 50:50 (H,:N,) conduisent a un profil de dureté similaire. La profondeur
efficace de nitruration est de I'ordre de 650 um et a une dureté en surface (a 50 um) d’environ 650
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HV. Cependant, si I'on regarde les profils correspondant aux traitements assistés par plasma dans
une atmosphere 90:10 (H,:N,) et 10:90 (H,:N,) les profondeurs efficaces de nitruration sont
respectivement inférieures d’environ 75 um et 200 um. Dans le premier cas, la profondeur efficace
de nitruration est plus faible en raison d’un enrichissement en azote plus lent di a la faible
concentration en azote a la surface de l'alliage. Ce résultat est plutét surprenant pour le second cas.
Toutes les expériences réalisées au sein de I'équipe ESPRITS de I'lIL ont montré que le mélange
contentant 90 % d’azote était le plus réactif vis-a-vis de la nitruration des aciers inoxydables
austénitiques. Des mesures récentes réalisées par spectrométrie de masse (SM) ont permis de
mesurer les concentrations en azote atomique dans le réacteur a des températures du gaz de 'ordre
de 200 °C. Ainsi, on peut définir la fraction dissociée par o.a=[N]/(2.[N,])) ou [N] représente la densité
d’atomes d’azote dans le plasma et [N,]; la densité de molécules d’azote initialement introduite dans
le mélange gazeux. Pour des mélanges respectifs avec 10 % et 50 % de N,, on estime agqa 0,25% ([N]
= 10"® m?®) et a 0,5% ([N] = 10" m™). Pour le mélange a 90 % de N,, les mesures n‘ont pas été
effectuées, mais en extrapolant les résultats on peut estimer oq a 0,1% ([N] = 1,5*¥10" m?). Les
mesures de SM ont également permis de montrer que d’importantes quantités d’ammoniac se
forment dans ces plasmas N,-H,. Pour un plasma a 50 % d’azote, 'ammoniac représente jusqu’a 20-
25 % du volume gazeux présent dans le réacteur. Pour un plasma a 10 % de N, la quantité
d’ammoniac est bien moins importante. Par ailleurs, la planche micrographique (Figure III-22) et
les résultats DRX (Figure III-21) confirment la formation de la couche de combinaison et le profil de
dureté devrait étre similaire puisque cette derniere va réguler le flux d’azote diffusant lors du
traitement.

On observe la méme tendance sur le systeme binaire Fe-Cr contenant 3 % massique de
chrome (Figure III-23b). En effet, tous les échantillons présentent une dureté superficielle (a 50
um) de I'ordre de 850 HV mais seuls les échantillons nitrurés par le procédé gazeux et par le procédé
plasma dans une atmosphere contenant 10 % et 50 % de N, ont une profondeur efficace de
nitruration de l'ordre de 500 um. L’échantillon nitruré par plasma dans une atmosphere contenant
90 % de N, présente une profondeur efficace de nitruration de 300 um, soit a nouveau 200 um de
moins que les autres échantillons. Ces résultats sont en trés bon accord avec les profils de
concentration en azote, présentés sur la Figure III-24, pour les alliages Fe-Cr a 3% massique. Les
profondeurs maximales de pénétration de |'azote sont respectivement de 470, 420 et 230um pour la
nitruration gazeuse, la nitruration plasma a 10 % d’azote et la nitruration plasma a 90 % d’azote.

L’hypothése la plus probable pour expliquer la tendance observée sur les gradients de dureté
des échantillons nitrurés a 90 % de N, fait intervenir la formation de la couche noire et friable. Cette
derniére semble avoir été un obstacle a la diffusion de I'azote dans le massif ralentissant fortement
I’enrichissement en azote des échantillons. Le mécanisme a 'origine de ce comportement n’est pas
véritablement compris mais on peut supposer que cette couche extrémement poreuse modifie de
maniere substantielle la recombinaison de I'azote atomique en surface. Ainsi, le temps nécessaire a
I’établissement d’un régime d’équilibre pour la concentration de surface en azote atomique doit étre
fortement augmenté.

Concernant les échantillons en 33CrMoV12-9 (Figure III-23c), les échantillons nitrurés par
le procédé gazeux et plasma dans une atmosphére contenant 50 % et 90 % de N, conduisent a une
dureté superficielle (@ 50 um) similaire de I'ordre de 900 HV tandis que I'échantillon nitruré par
plasma dans une atmosphére contenant 10 % de N, présente une dureté superficielle de seulement
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700 HV. Le profil de dureté présente le méme comportement qu'en nitruration gazeuse profonde a
Ky = 0,18 atm™? présenté dans la Partie I1I-3.1.3. L’hypothése émise pour expliquer cette plus
faible dureté consiste a dire que les dimensions des nitrures globulaires en surface sont plus
importantes en raison du faible flux d’azote par rapport aux dimensions des nitrures globulaires
lorsque le flux d’azote est important et régulé en présence d’'une couche de combinaison. Ce
comportement n'existe pas pour les systemes binaires puisque ces-derniers ne contiennent pas de
carbone et donc de carbures de revenu. La totalité des éléments d'alliages se trouvent donc dans la
solution solide et vont précipiter sous forme de nitrures semi-cohérents ou, le cas échéant, former
des cellules de précipitation discontinue. Du point de vue de la profondeur efficace de nitruration, on
observe a nouveau une différence sur cet échantillon nitruré par plasma dans une atmospheére
contenant de 90 % de N,. Cette différence semble toutefois moins importante que pour les systémes
binaires contenant respectivement 1 % et 3 % massique de chrome (elle est de I'ordre de 50 a 100
um en fonction des échantillons). En conséquence il semblerait que la diffusion de I'azote semble
moins affectée par la formation de cette couche superficielle lorsque I'échantillon est en
33CrMoV12-9.
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Figure IlI-23 : Comparaisons des gradients de dureté obtenus sur les échantillons nitrurés
par voie gazeuse et assistés par plasma dans les différentes atmosphéres pour les alliages
a) Fe-1Cr, b) Fe-3Cr et c) 33CrMoV12-9.
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Figure III-24 : Comparaisons des gradients de concentration en azote obtenus sur
I'échantillon Fe-Cr 3 %m de chrome nitruré par voie gazeuse et assistés par plasma dans
une atmospheére 10:90 (Nz:H:), et 90:10 (N:H3).

Il est également intéressant de noter que, dans le cas du traitement avec le plus faible

pourcentage d'azote sur le systéeme Fe-Cr a 3 % de chrome, la profondeur de pénétration est de 400
pm (Figure III-24). On peut raisonnablement penser qu'il en va de méme pour le 33CrMoV12-9.
L'absence de couche blanche peut s'avérer étre un avantage du point de vue industriel, car il n'est
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pas nécessaire de reprendre la piéce en usinage pour la supprimer. Ce propos est toutefois a nuancer
dans la mesure ol on ne connait pas l'influence sur les contraintes résiduelles de compression. En
effet, Jégou [82] et Fallot [5] ont mis en évidence une corrélation entre la profondeur du maximum
de contraintes et celle du maximum de fraction volumique de cémentite. Sans couche blanche, le
systeme aura tendance a subir une décarburation par I'atmosphére et n’induira aucune ou une faible
précipitation de cémentite. En conséquence, la valeur maximale des contraintes résiduelles devrait
étre moins importante. L'une des solutions consisterait a rajouter un hydrocarbure dans
I"atmosphere pour limiter ce phénomene de décarburation.

Il faut également étudier I'impact du gradient de dureté sur la tenue mécanique des pieces.
En effet, dans le cas d’un tres faible potentiel de nitruration (en phase gazeuse) ou d’un faible
pourcentage d’azote (nitruration plasma), la nuance d’acier 33CrMoV12-9 présentait, dans les cas ou
la couche blanche ne se formait pas, une dureté superficielle moins importante que lorsqu’elle se
formait. S'il s’avérait que cette plus faible dureté surfacique n’impactait pas de maniere significative
la tenue mécanique des pieces, |'utilisation de paramétre de traitement ne conduisant pas a la
formation de la couche de combinaison pourrait étre intéressante.

I11-4.3) Discussions sur la couche friable noire

Les résultats précédents ont mis en évidence I'effet néfaste de la présence de la couche noire
et friable en extréme surface des échantillons nitrurés dans une atmospheére contenant 90 % de N,.
En effet, cette derniére semble avoir été un obstacle a I’enrichissement en azote et donc un frein a la
diffusion de I'azote pour I'ensemble des échantillons étudiés. Les conséquences de sa présence ont
été particulierement visibles sur les microstructures des alliages binaires Fe-Cr : absence d’aiguilles
de y’ pour la nuance a 1 % de chrome et faible présence de cellules de précipitation discontinues
pour la nuance a 3 % de chrome par rapport au traitement réalisé dans une atmosphere contenant
50 % de N,. Au-dela de cet aspect, cette couche inconnue n’a pas eu d’impact sur la composition des
couches de combinaisons formées ou encore sur la valeur maximale de la dureté superficielle
obtenue. Ceci confirme que cette couche n’a influé que sur la cinétique d’enrichissement en azote.

Le phénoméne a 'origine de la formation de cette couche n’est pas parfaitement compris.
Les résultats DRX, indiquant exclusivement la présence des composés attendus pour une couche de
combinaison (les nitrures de fer € et y’) ainsi que I'enchainement des traitements, ont permis
d’exclure I'effet d’une pollution externe.

Le traitement, ayant conduit a la formation de cette couche noire et friable sur les
différentes nuances, a été réalisé sur un porte-échantillon en molybdéne lorsque la réactivité de
I'azote était importante. Des expériences réalisées au sein du laboratoire, dans des conditions
proches (forte réactivité en azote et porte échantillon en molybdéne) mais a des températures
inférieures et sur des nuances d'acier différentes, ont également conduit a des résultats similaires.
Des analyses EDS, réalisés sur des lames minces, ont montré la présence importante de molybdéne
au sein de cette couche. La présence du molybdéene est étonnante dans la mesure ou les alliages
binaires Fe-Cr n'en contiennent pas. De plus, compte tenu des températures de traitement mises en
jeu, il est peu probable que le molybdéene des nuances d'aciers puisse diffuser sur de longues
distances. On peut donc exclure une migration vers la surface du molybdéne présent dans les
nuances d'acier. La source principale de molybdene présente dans le réacteur, extérieures aux

105



Chapitre IIl : Développement d'un cycle de nitruration profonde

nuances traitées, provient donc du porte-échantillon. L'hypothese proposée pour expliquer la
formation de la couche implique donc un mécanisme de pulvérisation du porte-échantillon puis une
re-déposition des éléments pulvérisés sur le substrat a traiter. Malheureusement, il n'a pas été
possible d'identifier le mécanisme a l'origine de cette pulvérisation. Celle-ci peut s'étre déroulée soit
lors de I'étape de décapage a l'argon avant le début du traitement, soit lors du traitement de
nitruration lui-méme. Toutefois, des expériences menées en remplacant le porte-échantillon en
molybdéne par un porte-échantillon en axier inoxydable n'ont pas conduit a la formation d'une
couche similaire. Ceci laisse penser que, lors d'une nitruration assistée par plasma, la combinaison
d'un porte échantillon en molybdéne couplé a une forte réactivité en azote soit des conditions
particuliéres et favorables a la formation de cette couche.

Pour conclure cette partie, il apparait que la technologie de nitruration dans un réacteur ECR
permette de reproduire toutes configurations prévues par le diagramme de Lehrer du fer pur pour la
nitruration gazeuse. De plus, les propriétés des couches nitrurées obtenues par ce moyen sont
similaires a celles obtenues par voie gazeuse, a I'exception bien s(r du cas particulier d’une
nitruration dans une atmosphére comprenant 90 % de N, lorsque les échantillons sont posés sur un
porte-échantillon en molybdéne.

III-5) Conclusions

Le but de ce chapitre était de présenter le cycle de nitruration profonde développé pour le
compte de la société Safran Transmission Systems ainsi que les démarches mises en place afin de
mener a une bonne compréhension du procédé de nitruration profonde. Lors du lancement de
I’étude, les critéres définis par la société concernant les propriétés finales des couches
nitrurées étaient les suivants :

- Dureté superficielle supérieure a 750 HV a 50 um de profondeur.

- Une épaisseur de couche comprise entre 0,6 mm et 0,8 mm sur les pieces finies, c’est-a-dire
aprés une reprise en usinage d’une centaine de microns.

- Une couche homogene sur toute la partie traitée.

- Une couche de combinaison inférieure a 40 um et des réseaux de nitrures ou carbures dont
I'épaisseur ne doit pas excéder 5 um.

- Des contraintes résiduelles de compression inférieures a -350 MPa, localisée sur une plage
de profondeur comprise entre 350 pum et 500 um.

La longue expérience de I'Institut Jean Lamour dans le domaine du procédé de nitruration
gazeuse a permis de proposer un cycle de nitruration profonde répondant a ces différents critéres.
Les études que nous avons menées au laboratoire ont permis de cibler des traitements pertinents qui
ont abouti a la forme finale du cycle d’'une durée de 126 h. Le traitement s’effectue a un potentiel de
nitruration (Ky) de 5 atm™? correspondant a une configuration de couche g/y’/a. Du point de vue de
la température, le cycle se décompose en plusieurs séquences comprises entre 520 °C et 550 °C. Le
cycle débute a 520 °C puis chaque nouveau maintien s’effectue a une température supérieure
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jusgu’a arriver a 550 °C. Ces montées et maintiens en température successifs permettent d’assurer
une dureté importante en proche surface tout en atteignant une épaisseur de couche suffisante.

L’étude paramétrique menée sur le procédé a permis d’identifier I'influence et la criticité de
la température, du potentiel de nitruration et du temps de traitement sur les propriétés finales des
couches nitrurées. Il apparalt que la température est le parametre ayant le plus d’influence. Celle-ci
régit en effet la diffusion de I'azote mais également les mécanismes de germination / croissance des
précipités formés. Une basse température de traitement conduit a une dureté élevée mais aussi a
une diffusion moins profonde alors qu’une haute température de traitement abaisse la dureté mais
favorise la diffusion. Ces deux mécanismes ayant un comportement antagoniste, le choix et Ia
maitrise de la température tout au long du traitement deviennent alors primordiaux pour assurer le
bon déroulement du traitement ainsi que la reproductibilité des résultats.

Le choix d’un potentiel de nitruration pertinent est également important dans la mesure ou
ce parametre régit la configuration finale de la couche nitrurée. Notre étude a montré qu’il était
nécessaire de le fixer de fagcon a se situer dans le domaine y’ ou € / v’ du diagramme de Lehrer dans
le but de former rapidement une couche de combinaison en extréme surface. Cette derniéere ayant
pour réle de réguler le flux d’azote diffusant dans la couche de diffusion et d’assurer une diffusion
homogene sur les parties a traiter. Cependant, un potentiel de nitruration trop élevé fera croitre la
couche blanche et augmentera de maniére significative la consommation d’ammoniac. L'introduction
d’un séquencgage du Ky lors du traitement, consistant a commencer a un fort potentiel de nitruration
et a l'abaisser par la suite, s’est avérée étre une solution intéressante pour optimiser la
microstructure de la proche surface mais également diminuer la quantité de gaz consommé. Cette
démarche peut également étre intéressante pour optimiser le dimensionnement des piéces
mécaniques. En effet, celles-ci sont en général reprises en usinage apres le traitement de nitruration.
Une diminution de I’épaisseur de la couche blanche et une optimisation de la microstructure sous-
jacente pourrait permettre de diminuer I'épaisseur de matiére a enlever apres traitement.

Les parameétres utilisés ont permis de se placer dans la situation ou la diffusion dans I'état
solide est I'étape limitante. Par conséquent, au vu des températures mises en jeu, il s’est avéré
nécessaire de fixer le temps de traitement a environ 120 h dans le but d’obtenir une épaisseur de
couche suffisante.

L'influence des parametres matériaux a également été étudiée et en particulier I'influence de
la température de revenu sur la réponse a la nitruration. Bien que les traitements thermiques
préalables conduisent a I'obtention de propriétés mécaniques initiales du métal de base différentes,
il apparait que les températures de revenu choisies n‘ont aucune influence sur I'apport de la
nitruration au durcissement. L'écart entre les températures est en effet trop faible pour modifier de
maniere significative les fractions de phases ainsi que la répartition des éléments au sein de celles-ci.
A iso-traitement de nitruration, les caractéristiques des gradients de dureté obtenus sur le
33CrMoV12-9 dépendent des propriétés initiales de I'alliage. Ces propriétés étant elles-mémes la
conséquence du traitement thermique préalable de trempe-revenu. Des échantillons forgés,
représentatifs des pieces finales, ont également été nitrurés afin d’évaluer I'impact du fibrage
introduit par I'opération de forge. Les résultats montrent que le faible fibrage introduit n’affecte pas
les propriétés finales de la couche nitrurée. Les propriétés sont les mémes, qu’elles soient
caractérisées dans le sens longitudinal ou transversal au fibrage.
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L'obtention du cycle référence a également permis de lancer une campagne expérimentale
sur une installation semi-industrielle. L’étude préalable sur I'influence et la criticité des parametres
du procédé a également facilité la portabilité du cycle référence de I'échelle laboratoire a I’échelle
semi-industrielle. En effet, la connaissance du procédé a permis de prendre en compte les
possibilités et contraintes liées au moyen semi-industriel et de modifier le cycle en conséquence. Les
couches nitrurées ainsi obtenues présentent des propriétés trés proches de celles obtenues en
laboratoire. Les résultats concernant cette campagne expérimentale sont présentés dans
I’Annexe B.

En parallele, des traitements de nitruration assistés par plasma au sein d’un réacteur de type
ECR ont été effectués. L'architecture se rapproche d’une nitruration assistée par plasma et utilisant
un écran actif (ASPN). Dans les deux cas le plasma est délocalisé. Malgré des résultats inattendus
obtenus lorsqu’'une combinaison particuliere de parametres était utilisée (porte-échantillon en
molybdéne + composition de I'atmosphére menant a une grande réactivité de l'azote), il a été
démontré que la technologie ECR pouvait se substituer au procédé gazeux.
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IV-1) Introduction

Dans la partie précédente, nous nous sommes intéressés a l'influence des parameétres
matériaux et procédés sur la microstructure et les propriétés mécaniques des couches obtenues
(dureté, contraintes résiduelles) ainsi que sur la diffusion de I'azote et du carbone au sein de celles-ci.
Les propriétés mécaniques et la microstructure des alliages étant étroitement liées, dans ce chapitre
on s’intéressera plus en détail aux phénomenes de précipitation intervenant au sein des couches
nitrurées. L'objectif est, ici, de faire le lien entre la morphologie de précipitation observée et la
dureté de la couche obtenue. Compte tenu de la difficulté a extraire des lames minces de qualité des
couches nitrurées, nous n'avons obtenu que peu de résultats exploitables (voir Annexe D). Ceux-ci
proviennent principalement de deux lames minces, 'une réalisée sur l'acier 33CrMoV12-9 et l'autre
sur l'alliage binaire Fe-Cr contenant 3 % de chrome. Ainsi, les caractérisations expérimentales des
traitements correspondants seront a nouveaux présentées dans ce chapitre afin de permettre une
meilleure interprétation des résultats.

La premiere partie de ce chapitre sera dédiée a I'étude de la précipitation au sein de la
nuance d’acier 33CrMoV12-9 et se concentrera sur la précipitation des nitrures globulaires issus de la
transformation des carbures initiaux. L’étude portera principalement sur la détermination qualitative
de la composition de ces nitrures.

Compte tenu de la complexité des phénomenes de précipitation mis en jeu au sein de tels
alliages, il a également été décidé d’étudier un systéeme simplifié : un alliage binaire Fe-Cr contenant
3 %m de chrome. Dans cette sous-partie nous proposerons une réévaluation de l'indexation des
clichés de diffraction d’alliage ferritique nitruré contenant du chrome. L’état de la précipitation a une
profondeur donnée, obtenue a I'aide d’une méthode d’analyse d’images, a été déterminé dans le but

.....

confronté a ceux de simulations thermodynamiques proposées par le logiciel Thermo-Calc.
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Enfin, a partir de ces informations sur I'état de la précipitation (distribution en taille et
fraction volumique des précipités), un modele d’estimation de la dureté a été proposé. Ce modele,
basé sur un mécanisme de contournement des précipités par les dislocations, permet également de
montrer l'influence de la géométrie des précipités sur la dureté. Les résultats seront confrontés ,
d’une part, aux résultats expérimentaux obtenus sur un alliage nitruré et, d’autre part, a des résultats
obtenus par un modele de diffusion-précipitation. L'objectif est de vérifier s'il est possible d’estimer
le gradient de dureté final d’un alliage nitruré a partir d’informations obtenues par des simulations.
Cette approche présente un intérét certain pour le développement de cycles de nitruration.
L'obtention et l'utilisation de données fiables de simulation des phénomeénes de diffusion-
précipitation permettrait notamment de réduire les temps de développement de nouveaux cycles de
nitruration et faciliterait leur optimisation.

IV-2) Acier 33CrMoV12-9 nitruré

IV-2.1) Microstructure de la couche

La Figure IV-1 présente les profils de concentrations massiques expérimentaux en azote et
en carbone déterminés par microsonde ainsi que le profil de dureté correspondant a I'acier
33CrMoV12-9 nitruré durant 126 h 520 °C et Ky = 5 atm ™2,
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Figure IV-1 : Profils de concentrations massiques en azote et carbone déterminés a la
microsonde et gradient de dureté associés a l'alliage 33CrMoV12-9 nitruré 126 h a 520 °C et
Ky =5 atm1/2,

D’apres le graphique, la profondeur de nitruration efficace est de I'ordre de 600 um. Sur les
250 premiers microns, la dureté prend une valeur supérieure a 800 HV. Dans l'intervalle de

110



Chapitre IV : Microstructure et durcissement des couches nitrurées

profondeur s’étendant de 250 a 500 um, la courbe de dureté connait une diminution réguliere et
passe d’environ 800 HV a environ 640 HV. A 500 um de profondeur, un point d’inflexion marque le
début d’une diminution plus rapide de la dureté. Dans I'intervalle de profondeur 500 um — 630 um, la
dureté de la couche nitrurée passe de 640 HV a 450 HV. Au-dela de cette profondeur, la dureté
continue a diminuer jusqu’a retrouver la valeur du cceur non nitruré (= 400 HV).

On retrouve les mémes comportements sur le profil de concentration en azote. En trés
proche surface, les pointés effectués indiquent une concentration en azote de I'ordre de 1,5 %m. Ces
valeurs correspondent a des points d’analyse dans la couche de combinaison, composée de nitrures
de fer € et y’. Dans l'intervalle de profondeur de 30 um a 500 um, la concentration en azote chute de
maniére réguliére et passe de 1,4 %m a 0,81 %m. La courbe de concentration massique en azote
passe par un point d’inflexion a 500 um. Ce point d’inflexion marque le début de la zone qui s’étend
jusgqu’a 630 um ou la teneur azote chute brutalement avant de devenir nulle. De plus, la profondeur
ou I'on observe ce point d’inflexion correspond également a la profondeur ou la dureté commence a
chuter plus rapidement.

Le profil de concentration massique en carbone présente sur les 500 premiers microns de la
couche nitrurée de nombreuses variations avec des maximas pouvant atteindre jusqu’a 1,6 %m. Dans
cette zone, la couche nitrurée présente de nombreux réseaux de cémentite comme on peut le voir
sur la micrographie MEB réalisée a 100 um de profondeur (Figure IV-2). Ces variations sont donc la
conséquence du caractére ponctuel de I'analyse a la microsonde. Sur la ligne d'analyse, les volumes
analysés comprennent parfois de tels réseaux, faisant ainsi fortement varier la concentration en
carbone. Pour des profondeurs supérieures a 500 um, le profil de concentration montre les signes
d’un enrichissement en carbone du fond de couche en raison de la rétrodiffusion de cet élément vers
le coeur non nitruré. L’enrichissement maximal observé est d’environ 0,5 %m et se situe a la
profondeur de 630 um. Cette valeur est nettement supérieure a la composition nominale de I'acier
présentée dans la Partie II-2.2. De plus, la teneur maximale en carbone se situe directement apres
le front de diffusion de I'azote.

Matrice

Réseaux de 4
cémentite

Figure IV-2 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés mettant en évidence les réseaux
de cémentite au sein de la couche nitrurée. (Attaque Nital 2 %).

A l'aide des profils de concentrations massiques en azote et carbone précédents (Figure
IV-1), il est possible de rendre compte, dans une certaine mesure, de la microstructure de la couche
nitrurée a l'aide de simulations thermodynamiques effectuées avec le logiciel Thermo-Calc (base de
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données TCFE7). Avec cette procédure, il est notamment possible d’obtenir les fractions volumiques
des différentes phases en fonction de la profondeur (Figure IV-3). Les calculs thermodynamiques
n’ont été effectués que dans la couche de diffusion, soit a partir d’'une profondeur de 30 um.
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Figure IV-3 : Répartition en fonction de la profondeur des fractions volumiques des
différentes phases présentes apreés nitruration de l'alliage 33CrMoV12-9 pendant 126h a
520 °C et KN = 5 atm'/2, Les résultats ont été obtenus par simulations Thermo-Calc
effectuées a partir des profils de concentrations massiques déterminés a la microsonde
(base de données TCFE?7).

Lors de la nitruration d’un acier, les nitrures précipitent selon plusieurs mécanismes. On
observe une précipitation continue, caractérisée par une dispersion de fins nitrures semi-cohérents
adoptant une géométrie de plaquettes ou de disques, ainsi qu’une précipitation de nitrures
globulaires incohérents, issus de la transformation des carbures de revenu en nitrures [ref]. En raison
de leurs faibles dimensions (allant de quelques nanomeétres a une centaine de nanométres), leur
observation et étude s’avere difficile. La microscopie électronique en transmission se trouve étre un
outil adapté pour ce travail. Ainsi, une lame mince a été extraite par FIB a une profondeur de 100 um
dans I"échantillon. La micrographie MET en champ clair (Figure 1V-4) permet de reconnaitre la
microstructure en lattes de la martensite, induite par le traitement thermique préalable de la nuance
d’acier 33CrMoV12-9. Il est également possible d’observer de nombreux précipités intra-lamellaires
(de forme globulaire) et inter-lamellaire (de forme allongée). Compte tenu de leurs dimensions et de
leur répartition spatiale, il est fort probable que ces précipités correspondent a des nitrures
globulaires issus de la transformation des carbures de revenu au cours du traitement.
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Figure 1V-4 : Micrographie MET en champ clair d'une lame FIB extraite a 100 um de
profondeur de l'alliage 33CrMoV12-9 nitruré 126 h a 520 °C et Ky = 5 atm-1/2,

La précipitation semi-cohérente, plus fine, reste difficile a mettre en évidence. Toutefois, il a
été possible de I'observer par la réalisation d’'un champ sombre sur une zone de la lame (Figure
IV-5). La zone d’intérét a été mise en conditions de diffraction selon un axe de zone de type
<110>.¢. Le cliché de diffraction correspondant est présenté dans I'encart en haut a droite de la
Figure IV-5. Sur ce cliché de diffraction, les réflexions les plus intenses correspondent aux réflexions
de la structure ferritique. On note également la présence de trainées lumineuses (ou lignes
d’intensité diffuse) selon la direction (200);_r, dans I'espace réciproque. La relation de réciprocité
existante entre I'espace normal et I'espace réciproque implique qu’un élément apparaissant petit
dans le premier aura sa réciproque grande dans le second. Par conséquent, la présence de ces
trainées dans I'espace réciproque est une indication de la présence de fins précipités ou fins défauts
dans la microstructure. Le champ sombre a été réalisé sur I'une de ces trainées lumineuses. La
micrographie correspondante (Figure IV-5) met en évidence de nombreux précipités se présentant
sous forme de lignes fines. L' orientation de ces précipités est normale a celles des lignes d’intensité
diffuses visible sur le cliché de diffraction. Leur dimension trés fine tend a confirmer qu’il s’agit ici de
la précipitation continue.

Figure IV-5 : Micrographie MET en champ sombre réalisé selon I'axe de zone [011]..re sur
l'alliage 33CrMoV12-9 nitruré 126 h a 520 °C et Ky = 5 atm'1/2 et mettant en évidence une
famille de précipités orthogonale a la trainée lumineuse du cliché de diffraction.
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En raison de I'épaisseur trop importante de la lame et de I'important astigmatisme d{ au
magnétisme du matériau, une analyse fine de cette précipitation n’a pu étre correctement réalisée.
Toutefois, une analyse qualitative des nitrures globulaires a été menée. Elle est présentée dans la
partie suivante.

IV-2.2) Composition des nitrures globulaires

L’évolution des fractions volumiques de phase en fonction de la profondeur, déterminées par
calcul thermodynamique, n’indique qu’un seul type de nitrure de formule générale MN (Figure
IV-3). La composition donnée par les calculs laisse supposer qu’il ne s’agit que de précipités dérivés
du composé CrN dont le chrome peut étre substitué en différentes proportions par d’autres
éléments du systeme tel que le fer, le vanadium, le manganese ou le molybdéene. Or, certaines
études [29], [70] ont montré que la microstructure initiale de I'acier 33CrMoV12-9 trempé-revenu
présente plusieurs types de carbures de revenu. Ces carbures sont de type M,3Cs, M,C; (dérivés
respectivement des structures Cr,3Cs et Cr;C;) et M,C; (dérivé de la structure V,C;). Leurs résultats se
correlent bien avec les calculs thermodynamiques effectués sur I'acier de base. Les auteurs ont
également montré qu’aprés nitruration, il existait deux populations de nitrures globulaires : une
population de nitrures riches en chrome et une population de nitrures riches en vanadium.

En effectuant des analyses EDX de la micrographie en champ clair (Figure IV-4) dans le but
d’obtenir des cartographies élémentaires (Figure IV-6), nous avons également pu mettre en
évidence ces deux types de nitrures. En effet, a partir de la répartition spatiale des éléments, il est
possible de reconnaitre deux types de précipités globulaires. Le premier, majoritaire, correspond a
un nitrure riche en chrome, tandis que le deuxieme est un nitrure riche en vanadium. Le second type
de nitrure est nettement moins représenté que le premier.

CK ————=300 nm

300 nm FeK ——— 300 nm Crk ——— 300 nm MnK —— 300 nm Mo L

Figure IV-6 : Cartographies élémentaires de l'alliage 33CrMoV12-9 nitruré 126 ha 520 °C et
Kn = 5 atm-1/2 mettant en évidence deux populations de nitrures différentes.
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D’apres les cartographies élémentaires associées au molybdéne, manganese, vanadium et
chrome, les nitrures riches en chrome semblent substitués principalement par du manganése et dans
une moindre mesure par du molybdene et du vanadium. Les nitrures riches en vanadium semblent,
quant a eux, principalement substitués par du molybdéne et dans une légére proportion par du
chrome. Le manganése ne semble pas étre présent de maniere significative dans ces nitrures. Pour
les deux sortes de précipités, la cartographie associée au fer présente une déplétion en cet élément a
la position des nitrures. Plusieurs études ont déja mis en évidence la possibilité d’une substitution du
chrome, présent dans les nitrures CrN, par d’autres éléments métalliques tels que Mo, V, Al et Fe
[29], [62], [63], [65], [66], [71], [72]. Ces études portent généralement sur la substitution dans des
nitrures semi-cohérents et trés rarement sur les produits de transformation des carbures de revenu
lors de la nitruration d’un acier. Sur la nuance d’acier 33CrMoV12-9, Ginter [29] et Locquet [70] ont
effectué des analyses EDX sur des répliques extractives de nitrures globulaires mais leurs résultats se
sont concentrés sur la substitution par le fer, le molybdéne et le vanadium. Les deux auteurs sont
toutefois restés prudents quant a la présence de manganése. En effet, en absence d’information sur
la résolution énergétique des capteurs utilisés, il est difficile de déterminer avec certitude la
présence de celui-ci dans les nitrures a partir d’analyses EDX. Comme on peut le voir dans le
Tableau IV-1, les raies d’émission du manganése K, (5,899 keV) et Kg; (6,49 keV) peuvent se
superposer respectivement avec les émissions Kg; (5,947 keV) du chrome et Ky (6,404 keV) du fer.
De plus I'intensité de ces raies d’émission va dépendre du niveau énergétique qui va subir l'ionisation
ainsi que de la fraction en élément présent. Les raies d’émission K, sont beaucoup plus intenses que
les raies d’émission Kg;. Dans des conditions d’analyse ou la résolution énergétique serait grossiére,
la raie d’émission Mn-Kg; serait confondue avec la raie d’émission Fe-K,;. Or, nous sommes en
présence d’un alliage a base de fer, le signal de la matrice ferritique sera donc beaucoup plus
important que celui associé au manganese dans un précipité enrobée dans celle-ci. De la méme
maniere, la raie d’émission Mn-K,; serait confondue avec la raie d’émission Cr-Kg;. Et méme si la raie
d’émission Mn-K,; devrait étre plus intense que la raie d’émission Cr-Kg;, nous sommes en présence
de précipités majoritairement de type CrN. Par conséquent, la quantité de chrome devrait étre plus
importante que celle du manganese. La déconvolution des signaux associés aux deux éléments
pourrait s’avérer tres compliquée.

Tableau IV-1 : Récapitulatif des énergies des raies d'émission X K.; et Kg; de différents
éléments.

Eléments Raie d’émission X K, (keV) Raie d’émission X Kg; (keV)
Vv 4,952 5,430
Cr 5,414 5,947
Mn 5,899 6,490
Fe 6,404 7,058
Mo 17,480 19,607

Dans la présente étude, le manganese semble étre I'élément de substitution principal des
nitrures riches en chrome. Toutefois, pour confirmer la présence non négligeable de manganeése au
sein de ces derniers, nous avons conduit des analyses EELS sur certains nitrures et sur la matrice et
nous avons comparé les signaux obtenus. Les résultats sont présentés sur la Figure IV-7.
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Figure IV-7 : a) Micrographie MET en champ clair ayant servi aux analyses EELS de la
matrice ferritique et d'un nitrure, b) Spectre de pertes d'énergies des électrons associé a la
matrice et c) Spectre de pertes d'énergies des électrons associé au précipité,

Le champ clair (Figure IV-7a) présente la zone d’intérét dans laquelle ont été effectués les
pointés. Les Figure IV-7b et Figure IV-7c représentent respectivement les spectres qualitatifs
obtenus sur la matrice et les précipités. Le spectre associé a la matrice présente le signal
caractéristique de la perte d’énergie du fer (le doublet est localisé a environ 725 eV) et I'on devine la
contribution du manganése (= 650 eV) et du chrome (= 580 eV). La faible intensité de ces pics laisse
supposer que la matrice ne présente presque plus de chrome ou de manganése en solution.

Le spectre associé au précipité présente également le doublet de perte d’énergie de la
transition Fe-L,.;. Les analyses ayant été effectuées sur des particules dans une matrice ferritique et
non sur des répliques extractives, il est impossible de déterminer si le signal associé au fer provient
de la matrice uniquement, du précipité uniquement ou de la présence de cet élément dans les deux
phases. Sur ce spectre, on notera également les pertes d’énergie associées aux transitions
énergétique Crl,.; et Mn-L,.; qui indiquent bien une concentration en chrome et en manganeése plus
importante dans les zones contenant des précipités. Dans la plage d’énergie considérée, les pics
associés aux transitions énergétiques N-K sont trés proches des transitions associées au Mo-M,.;.
Toutefois, la probabilité d’ioniser les niveaux d’énergie de la couche M est beaucoup plus faible que
celle associée a la couche K. On peut donc raisonnablement supposer que les pics observés a 400 eV
sont dus a la présence d’azote plutét que de molybdéne.

Les résultats concernant la nitruration de I'acier 33CrMoV12-9 ont montré que la
microstructure initiale de I'acier contient des carbures d'éléments d'alliage issus de l'opération de
trempe-revenu visant a donner ses propriétés mécaniques a l'alliage. Ces carbures de revenu sont
principalement des dérivés des carbures CryCs et dans une moindre mesure V,Cs3/VC. Aprés
nitruration, ces carbures se transforment en nitrures et suite a la libération du carbone, des liserés de
cémentite précipitent dans la couche nitrurée. Des analyses EDX ont montré |'existence de deux
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types de nitrures : une population majoritaire de nitrures riches en chrome et dans une proportion
plus faible des nitrures riches en vanadium. Ces deux populations de nitrures ont une composition
chimique différente. Les nitrures riches en chrome sont principalement substitués par Mn et dans
une moindre mesure par Mo et V tandis que les nitrures riches en vanadium montre une substitution
importante par Mo et dans une moindre mesure par Cr. La détermination quantitative de la
composition chimique n'a pu étre effectuée mais il aurait été intéressant de comparer ces résultats
avec des simulations thermodynamiques.

IV-3) Alliage binaire Fe-Cr nitruré

IV-3.1) Microstructure de la couche

Avant de s'intéresser plus en détail a la morphologie de la précipitation au sein de la couche
nitrurée d'un alliage Fe-Cr contenant 3 %m de chrome nitruré a 550 °C durant 48 ha Ky =5 atm'l/z,
nous allons dans un premier temps présenter les caractéristiques générales de celle-ci. L'analyse DRX
(Figure IV-8) indique que dans ces conditions, une couche blanche composée de nitrure de fer € et
V' se développe en surface de I'alliage nitruré.
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Figure IV-8 : L'analyse DRX de l'extréme surface de I'échantillon Fe-Cr contenant 3 %m de
chrome nitruré a 550 °C durant 48 h avec un Ky = 5 atm-1/2 indique la présence de nitrure de
fereety.

La présence de la couche de combinaison est confirmée par les observations optiques
(Figure IV-9). Ces derniéres montrent également la présence importante de cellules de
précipitation discontinue (sur presque 50 um de profondeur) directement sous la couche de
combinaison.
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Figure IV-9 : Micrographie optique de la couche nitrurée mettant en évidence la présence de
la couche de combinaison en extréme ainsi qu'une zone affectée par la précipitation
discontinue.

La Figure IV-10 présente le gradient de dureté ainsi que le profil de concentration en azote
déterminé par microsonde en fonction de la profondeur. D'aprés le graphique, la profondeur de
nitruration efficace est de I'ordre de 500 pum. Le gradient de dureté débute a 100 um de profondeur.
En raison de la présence importante de cellules de précipitation discontinue a 50 um de profondeur,
la mesure de la dureté de la couche nitrurée n'a pas été prise en compte. Il est possible de
reconnaitre trois zones sur cette courbe. La premiére zone s'étend sur les 350 premiers microns et
voit la dureté de la couche diminuer assez faiblement en passant d'environ 800 HV en surface a 700
HV. La seconde zone, de 350 um de profondeur a 550 um, se caractérise par une chute brutale de la
dureté. Celle-ci passe d'environ 700 HV a environ 180 HV. Apres cette profondeur, la troisieme zone
se traduit par une diminution faible mais réguliére de la dureté jusqu'a retrouver la valeur de la
dureté du coeur non nitruré (= 100 HV).

Le profil de concentration en azote indique une concentration en azote de I'ordre de 0,9 %m
directement sous la couche de combinaison (aprés 30 um). Sur l'intervalle de profondeur allant de 30
pm a 350 um, la concentration en azote diminue faiblement mais régulierement jusqu'a une valeur
de l'ordre de 0,8 %m. A 350 um, la concentration en azote chute brutalement jusqu'a étre nulle a une
profondeur de 550 um. Cette chute de concentration coincide trés bien avec la chute brutale de
dureté observée sur le gradient.

Le trait pointillé correspond a la concentration en azote limite théorique pour faire précipiter
tout le chrome sous forme de CrN stoechiométrique. Dans le cas d'un alliage contenant 3 %m de
chrome, cette concentration limite est égale a 0,808 %m. Comme on peut le voir sur la Figure
IV-10, sur les 190 premiers microns de profondeur, la couche de nitruration présente un faible exces
d'azote (de I'ordre de 0,1 %m en surface).
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Figure IV-10 : Gradient de dureté expérimental et profil de concentration massique en azote
en fonction de la profondeur de I'alliage binaire Fe-Cr contenant 3 %m de chrome et nitruré
a 550 °C durant 48 h a Ky = 5 atm-1/2, Les traits pointillés rouges indiquent la concentration

limite en azote nécessaire pour faire précipiter tout le chrome sous forme de CrN
steechiométrique.

A partir du profil de concentration en azote déterminé par microsonde, il est possible de
calculer les fractions volumiques théoriques a I'aide du logiciel Thermo-Calc (Figure IV-11). Avec
cette approche, et afin de respecter le bilan matiere, le logiciel Thermo-Calc accommode I'exces
d'azote en considérant |'existence de nitrures de chrome mixtes substitués par du fer. De fait, cette
démarche donne une fraction volumique de nitrures supérieure a celle attendue lorsque l'on
considere des nitrures de chrome stoechiométriques dans la zone sujette a I'excés d'azote. Pour la
concentration limite en azote (0,808 %m) nécessaire pour précipiter tout le chrome sous forme de
nitrures stoechiométriques, la fraction volumique calculée est égale a 0,047. Bien évidemment, le
profil de fraction volumique suit exactement la méme tendance que le profil de concentration en
azote présenté sur la Figure IV-10.

—Nitrures de chrome

Fraction volumique (%)
a
<

S

0o 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
profondeur (um)

Figure 1V-11 : Evolution de la fraction volumique de nitrures de chrome en fonction de la
profondeur. (simulations effectuées avec le logiciel Thermo-Calc a partir du profil de
concentration déterminé expérimentalement).
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Les résultats présentés sur les Figure IV-10 et Figure IV-11 seront réutilisés dans la partie
portant sur I'étude du durcissement de la couche nitrurée de I'alliage binaire Fe-Cr nitruré.

IV-3.2) Forme d'équilibre des précipités de CrN

1V-3.2.1) A partir de la théorie des groupes

Le nombre de variants ainsi que leur forme d'équilibre peut étre prévue a l'aide de la théorie
des groupes [127], [128]. L’approche est basée sur I'étude des éléments de symétrie commune entre
les groupes ponctuels de la phase parente et de la phase fille. Cette méthode a déja été appliquée
avec succes pour décrire la morphologie des précipités ainsi que leur nombre de variants dans
plusieurs alliages [127]-[131]. Dans le cas expérimental traité dans cette partie, le CrN se développe
en respectant les relations d’orientation de Baker-Nutting avec la matrice et ces deux especes

. R _ 452 .,
appartiennent au méme groupe ponctuel Gng = Gg Fe — 53;. L'ordre de ce groupe ponctuel est

de 48. L’intersection des groupes ponctuels Geny et Gy_pe €st représentée par leurs éléments de
symétrie commune lorsque les précipités développent une relation d’orientation avec la matrice
[127], [128]. Cette intersection de groupe ponctuel, notée Hy, (H}1 =G4 Fe n Gng ), est I'un des 32
groupes ponctuels cristallographiques et un sous-groupe de la matrice et du précipité. Cependant, le
nombre (n) de variant est défini comme le rapport entre I'ordre de G (noté m) et H,. Dans le cas des
relations d’orientation de Bain, I'analyse des éléments de symétrie devient triviale : les miroirs, les
axes de symétrie d’ordre 4 et 2 survivent a I'intersection ce qui n’est pas le cas pour I'axe de symétrie
d’ordre 3 (Tableau IV-2). Le groupe ponctuel résultant est donc :

4 _
— - C — —
Hy =G5 nGe™ = m3 = (Iv-1)

Tableau 1V-2 : Détermination de I'intersection des groupes ponctuels H, dont les éléments
sont communs aux groupes ponctuels du CrN et de la ferrite a. n est le nombre de variants,

m, p et h sont les ordres des groupes ponctuels G% ¢, Gng et H;, respectivement.

3 — a—Fe CrN
Relations d’orientation EIemerlts- de Eléments de symétrie Hp= G ™" NGy
a—Fe //CrN symetrie communs (n= E)
superposés h
4 4 4
[001]a—Fe // (001>V,- — // — —
m’'’ m m
- 4 4 2 422
(020)4—_re // {220}y, —//— — mmm
m m m (16)
= 4 4 2
(200)q—re // {220}y, —// = —
m’'’ m m
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Chapitre IV : Microstructure et durcissement des couches nitrurées

Le groupe ponctuel tétragonal résultant, dont I'ordre est h = 16 [132], [133], impose la forme
des précipités CrN. Pour ce groupe ponctuel, les formes générales qui se développent sont des
pyramides (hkl)-ditetragonales et les spéciales sont des (001)-pedions, des prismes {(100) et (110)}-
tétragonaux, des prismes (hk0)-ditétragonaux et des pyramides {(hOl), (hhl)}-tétragonales (Tableau
IV-3 et [131], [132]).

Tableau IV-3 : Formes générales et spéciales développées par le groupe ponctuel %%%

H = Tetragonal 222 [16] Extremum absolu
mmm
Forme générale Pyramides hkl Ditétragonales
. . , Pyramides . .
L. Pedions  Prismes Tétragonaux ., Pyramides Tétragonales
Formes spéciales Ditétragonales
001 100 110 hk0 hol hhl

Le nombre (n) de variants, défini par le rapport de I'ordre de G sur H,, est égal a n = % =

48

o= 3 [134]. Cela signifie que pour le CrN, il n'y a que trois variants qui peuvent exister

simultanément dans chaque grain de la matrice ferritique.

1V-3.2.2) A partir du cliché de diffraction électronique

[V-3.2.2.1) Extraction de la lame mince et observations

En raison de la microstructure grossiére de I’alliage considéré, I'extraction d’une lame mince
par FIB ne permettra d’obtenir qu’un faible nombre d’orientations cristallographiques sur celle-ci. La
probabilité d’en trouver une permettant une observation simplifiée des nitrures semi-cohérents au
sein de la couche est donc trés faible.

En raison des relations d’orientations existantes entre les nitrures semi-cohérents et la
matrice ainsi que de leurs structures cristallines respectives, FCC et BCC, la direction [001]e S'avere
étre idéale pour permettre leur observation. La Figure IV-12 montre des micrographies MET
obtenues en STEM-HAADF selon un axe de zone de type [001],.r.. Les contrastes sombres visibles sur
les deux micrographies correspondent aux différentes familles de nitrures se développant dans la
ferrite lors de la nitruration.

Le développement de ces relations d’orientations est assez commun ([135], [136]) lorsque la
phase en relation avec la matrice présente un parameétre de maille proche du parametre de maille de
la matrice multiplié par un facteur \/2. Dans le cas de nitrures CrN se développant dans une matrice
ferritique, on a Aferrire *1/2 = 0,2869 * 2 =~ 0,4059 nm pour un paramétre de maille du CrN
acyy = 0,4149 nm. La maille cristalline du nitrure est donc pivotée de 45° par rapport a celle de la
ferrite et ce pour chaque variant. Une représentation schématique des trois familles de nitrures en
relation de Baker-Nutting est donnée sur la Figure IV-13.
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- 4

Figure IV-12 : a) et b) Micrographies MET en STEM-HAADF obtenues selon un axe de zone de
type [001].r. a différents grossissements et permettant d’identifier les différentes familles
de nitrures (contrastes sombres) se développant dans la matrice (contrastes clairs).

Ferrite
Variant 1l
Variant 2
Variant3

©® Fe
000 Cr

e oo N

Figure 1IV-13 : Représentation schématique des trois familles de nitrures se développant
selon les relations d'orientation de Baker-Nutting dans la ferrite dans le réseau « réel ».

Pour pallier le probléme du faible nombre d’orientations cristallographiques sur une méme
lame, une analyse EBSD préalable a été effectuée sur une coupe transverse de la couche nitrurée.
Aprés détermination des orientations cristallographiques des grains, une discrimination de ces-
derniers par une tolérance de 10° par rapport a l'orientation désirée a été appliquée et a permis de
sélectionner un grain dans la couche nitrurée située a 300 um de profondeur (Figure IV-14). La
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Figure IV-14b correspond a la cartographie en contraste d’orientation de la zone encadrée de la
Figure IV-14a. La légende représente la déviation du grain par rapport a I'orientation [001]re.

0 o
b) ’
o T
. { ;
0 1 2 3 ¢ 5 g 7 8 s 10
00 [ |

Figure IV-14 : a) Micrographie optique d'une coupe transverse d'un alliage Fe-Cr contenant
3 %m de chrome et nitruré 48 h a 550 °C et Ky = 5 atm1/2, b) Cartographie des orientations
cristallographiques des grains présentant une déviation jusqu’'a + 10° par rapport a la
direction [001].re.

[V-3.2.2.2) Interprétation compléte du cliché de diffraction

Le cliché de diffraction expérimental obtenu est présenté sur la Figure IV-15a. lLa
simulation du cliché de diffraction (Figure IV-15b) a été obtenue en superposant les clichés de
diffraction théoriques de chaque variant et de la matrice, pris séparément selon les axes de
diffractions suivants :

[001]q—pe// [001]y1// [110]y2 // [110]y3 (1Iv-2)

Toutefois, I'identification du variant V;a partir du cliché de diffraction n’est pas aisée dans la
mesure ou ses réflexions sont superposées a celles de la ferrite (trés intenses). Ceci est la
conséquence d’une part du choix de I'orientation des conditions de diffraction, et d’autre part des
relations d’orientation existantes entre la matrice ferritique et les précipités de CrN ainsi que des
parametres de maille respectifs des deux composés. Toutefois, la superposition des réflexions
permet de calibrer la simulation du cliché de diffraction. Ainsi, il a fallu déterminer le paramétre de
maille de la ferrite a la profondeur d’extraction de la lame puis recalculer le parametre de maille du
CrN a l'aide de I'équivalence suivante d$5g ¢ = d¥J,. L'échantillon a été poli jusqu’a la profondeur
de prélévement (300 um) puis analysé en DRX. Un paramétre de maille a,_p, = 0,2869 nm a été
obtenu par la méthode d’extrapolation de Nelson-Riley [137]. A I'aide de I'équivalence précédente,
on obtient un paramétre de maille du CrN de a.,ny = 0,4058 nm. Ce parametre de maille est
légérement inférieur au paramétre de maille attendu (ag.y = 0,4149 nm). La simulation représente
de maniére plutot satisfaisante le cliché de diffraction expérimental.
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a) b)
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Figure IV-15 : a) Cliché de diffraction expérimental pris selon un axe de zone [001].r. a 300
um de profondeur de l'alliage Fe-Cr contenant 3 %m de chrome nitruré, b) Cliché de
diffraction simulé et indexé. Les différentes couleurs indiquent la structure (ferrite ou
famille de nitrures) a l'origine des réflexions simulées.

Il existe tout de méme des différences non négligeables entre le cliché de diffraction
expérimental et la simulation, rendant son interprétation compléete complexe. On note notamment la
présence de lignes d’intensité diffuse (qui se traduisent par les trainées lumineuses continues ou non
entre certaines réflexions sur le cliché expérimental) ou encore l|'apparition de réflexions
supplémentaires a des positions interdites aux positions de type {100},_p.et {110}.,y. Sur la
simulation (Figure IV-15b), ces positions sont repérées par des croix entourées d’un cercle en
pointillé.

Dans la littérature, I'origine du premier phénomene est bien comprise. Ces lignes d’intensité
diffuse sont la conséquence de la géométrie tres fine des précipités [138] et proviennent des familles
de nitrures I/, et V3respectivement. En effet, il y a élongation des relrods selon la direction normale
au coté de plus grande dimension de la structure responsable de la diffraction (les nitrures). Dans le
cas présent, I'axe de zone choisi ainsi que la géométrie en plaquettes des variants de nitrures 1, et
V3 donne naissance a des relrods tres longs directement dans le plan de diffraction défini par la
sphere d’Ewald dans le réseau réciproque. Les relrods, associés aux variants V; et V3, s’allongent
respectivement le long des directions (200)* et (020)* du réseau réciproque de la ferrite. La
vérification de ce résultat est assez aisée a effectuer. A partir d’'un cliché HRTEM (Figure IV-16) sur
lequel on distingue aisément les familles V; et V3, des transformations de Fourier rapides (FFT) ont
été effectuées respectivement sur les variants de nitrures 1, et V3 pris séparément, sur les deux
simultanément et enfin uniquement sur la matrice.

Dans le cas ou les FFT sont effectuées sur les nitrures isolés, des lignes d’intensité diffuse
apparaissent sur le cliché de diffraction correspondant. Ces dernieres sont orthogonales a
I’orientation du précipité. Des lignes d’intensité diffuse orthogonales sont également visibles lorsque
la FFT est réalisée sur le croisement entre les deux familles. A I'inverse, lorsque la matrice est la seule
analysée, les lignes d’intensité diffuse disparaissent pour ne laisser qu’une réflexion a la position de
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I'intersection. Les lignes d’intensité diffuse observées proviennent donc bien des familles de
nitrures 1, et V3 visibles sur la tranche.

Figure IV-16 : a) Micrographie HRTEM mettant en évidence deux familles de nitrures
orthogonales entres elles. b) FFT réalisé sur l'une des familles de nitrures. c) FFT réalisée
sur la seconde famille de nitrure. d) FFT réalisée sur les deux familles simultanément et e)
FFT réalisée sur la matrice uniquement.

Il n’en va pas de méme pour le second phénomene qui nécessite une clarification quant a
I'origine de ces réflexions. Actuellement, I'explication communément admise fait intervenir la
présence d’un oxyde de fer de formule générale Fe;0, (magnétite) suite a la préparation et/ou au
stockage de la lame. Elle a été avancée pour la premiére fois par Biglari et al. [27] et reprise ensuite
dans de nombreuses publications sans étre remise en question [62], [63], [65], [67].

L'apparition de réflexions ponctuelles d'oxydes peut sembler étonnante au premier abord
étant donné que lors du phénomene d’oxydation, de nombreuses particules d’oxydes se forment en
surface avec des orientations aléatoires. Lors de la diffraction, on devrait donc obtenir des anneaux
complets sur le cliché de diffraction correspondant; ce qui n’est pas le cas ici. Cependant, ce
phénomeéne peut se produire s’il existe des relations d’orientation entre les oxydes et le substrat.
Dans leurs travaux sur la passivation spontanée d’alliage Fe-Ni, Chen et Morris [139] ont montré que
la couche d’oxyde se développe en respectant certaines relations d’orientation en fonction de
I'orientation des grains sur lesquels croissent les oxydes. On citera notamment les relations
d’orientation de Bain entre I'oxyde et la matrice lorsque le grain est orienté suivant la direction
[001]4.fe ; soit l'orientation de la présente étude. On notera également que dans [27], un champ
sombre, réalisé sur ces réflexions, a mis en évidence une oxydation partielle de la lame étudiée. Pour
ces raisons, I'explication donnée par [27] semble pertinente. Toutefois, avec I'amélioration des
techniques de préparation de lame (FIB) et le protocole de pré-observation décrit dans la Partie II-
3.3.2, une telle explication ne semble plus satisfaisante.

Afin de lever le doute quant a la possible oxydation de la lame étudiée, un champ sombre a
été réalisé sur cette réflexion supplémentaire (Figure IV-17). Sur la micrographie résultante, aucune
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indication d’oxydation partielle n’a pu étre relevée. Si le champ sombre ne met en évidence que les
variants V; et V3, cela provient de I'ouverture du diaphragme qui était suffisamment grande pour
couvrir les lignes d’intensité diffuse provenant de ces deux familles.

Zone axis = [001), s,

son champ sombre associé. L"encart correspond au cliché de diffraction du champ clair et le
cercle blanc repeére la réflexion utilisée pour I'obtention du champ sombre.

Pour expliquer l'origine de ces réflexions, il faut rappeler que la ferrite et le CrN
appartiennent respectivement aux groupes d’espace Im3m (aa_pe = 2,869 A) et Fm3m (aCrN =
4,149 R). Ces structures cristallines ne présentent que des absences dues au réseau et aucune liée
au groupe d’espace. Les croix reportées sur le cliché de diffraction simulé (Figure IV-15b)
correspondent a des réflexions interdites pour les deux phases. Ces réflexions ne peuvent apparaitre
par diffraction multiple. Les croix entourées de pointillés sont les positions de I'intersection des lignes
d’intensité diffuse. Ces positions correspondent également aux positions interdites {100}, _pe-
L'intensité des intersections des lignes d’intensité diffuse peut étre exacerbée par les relrods situés
sur les nceuds de la premiere couche du réseau réciproque de la ferrite et du variant V/;. Ces noeuds
{(101), (011)}4—pe, {(111), (111)}y1, (111)y,, (111)y3 peuvent &tre allongés selon Iaxe de
zone [001],_pe // [001]y1//[110]y,// [110]y3 et leur intersection avec la sphére d’Ewald
conduisent aux réflexions indiquées par les cercles pointillés. La contribution a l'intensité dépend de
I’épaisseur de la lame et des variants. Cependant, il faut préciser que les croix du cliché de diffraction
simulé, repérées par les cercles en pointillés, sont une superposition des trois réflexions interdites.
Les autres sont individuellement localisées autre part sur le cliché de diffraction.

Pour vérifier la contribution des nceuds {(101), (011)},_pe, une lame mince en biseau a été
préparée par FIB. Les clichés de diffraction effectués a deux épaisseurs différentes montrent que plus
la lame est épaisse, moins les intersections des lignes d’intensité diffuse sont intenses (Figure
IV-18). Comme I'épaisseur des variants V; est tres fine devant I'épaisseur de la lame, on peut
conclure que la contribution des noeuds de la premiére couche du réseau réciproque dépend de
I’épaisseur de la lame. Cet effet est mis en évidence par la superposition des deux profils d’intensité
tracés le long de (020)} _g.//(220)y//(220)y5 du cliché de diffraction pris le long de [001]—_. //
[001]y1// [110]y,// [110]y3 selon les deux épaisseurs. L’analyse des profils d’intensité confirme
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qgue plus la lame est épaisse, moins les contributions des relrolds selon I'axe de zone [001] sont

importantes.
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Figure IV-18 : a) Cartographie en épaisseur de la zone étudiée sur la lame mince. b) Analyse
des lignes d'intensité mettant en évidence l'influence de l'épaisseur de la lame sur
I'apparition de la réflexion supplémentaire issue de la FOLZ sur le cliché de diffraction.

Les réflexions situées dans les cercles pointillés sont attribuées a l'intersection des lignes
d’intensité diffuse des variants V, et V3 d’une part et aux relrods de la premiere couche du réseau
réciprogue et du variant V; (observé selon I'axe [001]y1) d’autre part. La contribution de la ferrite
dépend de I'épaisseur de la lame. Plus la lame est mince, plus la contribution de la ferrite est
importante. Cependant les nitrures sont beaucoup plus fins que la lame, par conséquent leurs relrods
associés sont plus allongés que ceux associés a la ferrite. Dans le cas ol ces réflexions apparaissent
sur le cliché de diffraction, les contributions a leur intensité viennent premierement des familles de
nitrures (intersection des lignes d’intensité diffuse de I, et Vzet des nceuds localisés dans la
premiére couche du réseau réciproque de V;) et seulement dans le cas d’'une lame suffisamment
fine, la ferrite peut apporter sa contribution. Dans le cas présent, une contribution de la ferrite
uniqguement est impossible.

Ces réflexions apparaissent donc lorsque les conditions de diffractions sont favorables : une
lame suffisamment mince selon I'axe de zone et des précipités trés fins. Finalement, le contrdle de
I’épaisseur et les champs sombres nous ont permis d’éliminer toute contribution d’'un oxyde ou de la
ferrite a d’autres localisations que celles des pseudo-réflexions situées dans les cercles pointillés.

IV-3.3) Détermination des parametres microstructuraux

1V-3.3.1) Distribution des précipités et fraction volumique de CrN

Afin de bien comprendre I'origine des propriétés mécaniques, il est souvent nécessaire de
décrire de la maniére la plus fidele possible la microstructure. Pour les alliages métalliques, tels que
les aciers trempé-revenus, les éléments primordiaux sont les distributions en taille et dans I'espace
des précipités au sein du matériau. Ces parametres sont d’autant plus importants pour les alliages
ferreux nitrurés car I'important durcissement observé provient de la précipitation de tres fins
nitrures. Malheureusement, une détermination directe des caractéristiques en volume de la
précipitation est trés compliquée a obtenir. Lorsque cela est possible, la procédure a mettre en place
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est souvent trés lourde et nécessite des temps importants de préparation des échantillons, d’analyse
et d’exploitation. En régle générale, il est beaucoup plus simple d’obtenir des informations
surfaciques (a I'aide de coupes transverses par exemple) et de généraliser les informations a un
volume. Toutefois, cette approche introduit des erreurs importantes qu’il faut identifier et corriger
pour obtenir des informations fiables en volume. Ces erreurs sont principalement introduites par
I'effet de section des précipités. En effet, a partir de la mesure d’une particule sur une coupe, il est
impossible de définir si le diameétre mesuré correspond au diameétre réel de la particule ou si celui-ci
est tronqué suite a la section de la particule. De telles méthodes ont déja été développées dans la
littérature pour corriger les résultats. C'est notamment le cas de la méthode de Schwartz-Saltykov
[140], [141], qui est utilisée pour I'analyse de particules sphériques observées sur une section
d’échantillon en microscopie optique ou électronique a balayage.

Dans le cas des couches nitrurées, les précipités sont souvent trop fins pour étre visibles par
I'une de ces méthodes d’observation et il est nécessaire d’utiliser la microscopie électronique en
transmission pour analyser les particules. Cependant, les micrographies MET correspondent a une
projection d’un volume sur une surface. Dans ces conditions, I'erreur introduit par la section des
précipités existe toujours mais il faut également prendre en compte I'épaisseur de la zone analysée.

Une approche de Schwartz-Saltykov pour la caractérisation de précipités a partir de clichés
MET a été proposée par Dorin et al. [142]. La méthode est applicable dans le cas de précipités se
développant sur des plans précis de la structure cristalline et adoptant une géométrie de disques
dont les diameétres sont tres supérieures a I'épaisseur de la lame. La mesure des diametres pour
I’obtention de la distribution en taille a été effectuée lorsque ces précipités pouvaient étre vus sur la
tranche. Ce cas est tres similaire a celui de la nitruration ou de fins nitrures sous formes de disques se
développent sur les plans {100} de la structure cubique centrée de la ferrite.

Le formalisme mathématique de la méthode est présenté en Annexe E, nous rappellerons
toutefois ici le déroulement général de la procédure pour I'obtention de la distribution en taille et de
la fraction volumique de précipités. La méthode est basée sur la connaissance de la taille de particule
la plus large. Cette particule définira la classe de taille maximale de la distribution et servira de
référence pour appliquer la correction aux classes inférieures.

La détermination de la distribution en taille expérimentale a été effectuée a partir de
micrographies STEM champ clair et HAADF (Figure IV-19). Lorsque cela a été possible, les précipités
ont été mesurés sur le champ clair et le HAADF correspondant avant de faire la moyenne des deux
mesures. L'obtention de la distribution en taille expérimentale a été faite sur 157 précipités dont le
diameétre maximal mesuré était de 29,9 nm. Le choix a donc été fait de considérer une dizaine de
classes de taille d’'une largeur de 3 nm chacune pour représenter la distribution. Apres application de
la correction, on obtient un nombre de précipités de 132. La Figure IV-20 représente les
contributions des différentes classes de taille moyenne des distributions expérimentales et
corrigées :
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Figure IV-19 : a) Micrographie STEM en champ clair et b) HAADF (b) ayant servi a la
détermination de la distribution en taille expérimentale des précipités.
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Figure IV-20 : Histogramme de la distribution en taille expérimentale et corrigée des
preécipités.

En dehors de la diminution de nombres de particules suite a la correction, cette derniere
n’apporte pas de modification significative a la contribution des différentes classes de taille. Ceci est
probablement di au fait que les diamétres des précipités présents sont de I'ordre de I'épaisseur de la
lame dans laquelle ils ont été observés. La méthode développée par Dorin et al. [142] s’applique
normalement a une distribution de précipités dont les diametres sont tres grands devant I'épaisseur
de la lame. A partir de la distribution corrigée, la diamétre moyen des précipités a été estimé a
D = 14,5 nm.
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Selon la direction d’observation choisie (lame orientée selon la direction [001] de la matrice
ferritique), seules deux familles de nitrures sur les trois sont visibles. Pour prendre en compte la
contribution de la derniere famille de nitrure, on suppose que les populations de nitrures se

développent de maniere isotrope. On applique donc un facteur correctif de - pour rajouter la

contribution de cette derniere famille. On obtient donc I'expression de la fraction volumique
suivante :

f _ Vprécipit és 3 N Vprécipit és visibles
= = _
2

Vlame

Iv-3
Vlame ( )

{ * ( .ZO(J Yern

o)

FFT inverse

0.82 o4} 1.95 ngy—r o277 om
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Figure 1V-21 : Micrographie STEM en champ clair d’un nitrure semi-cohérent (en haut a
gauche) associé a sa FFT (au centre). Les cercles rouges indiquent les réflexions utilisées
pour effectuer la FFT inverse (en haut a droite). Analyse de la ligne d’intensité tracée
perpendiculairement au plan visible sur la FFT inverse associée a la mesure de I'épaisseur
du précipité (en bas).

L’estimation de I'épaisseur des précipités a été effectuée a I'aide de micrographies STEM en
champ clair et des FFT inverses. La Figure IV-21 présente en haut a gauche une micrographie STEM
en champ type ayant servi a la détermination de I'épaisseur des précipités et en haut a droite une
transformée de Fourrier (FFT) inverse obtenue en sélectionnant I'intensité des réflexions de type
{200) associées au précipité sur la FFT correspondante (en haut au milieu). Sur la FFT inverse sont
donc visibles les plans cristallins de type {200). En tragant une ligne au travers du précipité afin
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d’obtenir le profil d’intensité le long de la ligne (graphique en bas de I'image), il est possible de
mesurer avec précision I'épaisseur du précipité et de compter le nombre de plans présents dans le
précipité.

Cette procédure a été appliquée a 13 particules et donne une épaisseur moyenne de
précipité de 1,9 (£ 0,2) nm. Il est également intéressant de remarquer que |'espacement
interréticulaire des plans de type {200) est toujours inférieur a la valeur théorique attendue sur la
structure prise seule. Les mesures donnent une distance moyenne entre plans de 0,194 nm au lieu de
0,207 nm soit un écart de 6 %.

La détermination de la distribution en taille des précipités a été effectuée dans la zone de la
lame mince ayant une épaisseur de 35 nm. A l'aide des clichés STEM tels que ceux présentés sur la
Figure IV-19, il est possible de calculer le volume de lame analysé. Le diametre moyen des
précipités est calculé a partir de la distribution en tailles des précipités corrigée (Figure IV-20).
L'épaisseur moyenne des précipités, mesurée a partir des FFT inverses, permet de calculer le volume
total de précipités visible. Les volumes de lame analysés ainsi que le volume de précipité calculé sont
injectés dans la relation (IV-3) et en appliquant le facteur correctif pour prendre en compte le variant
manquant, on parvient a calculer la fraction volumique de précipité présent dans la zone analysée. Le
calcul fournit une valeur de 0,044. Cette valeur est trés proche de la valeur calculée par le logiciel de
simulations thermodynamique Thermo-Calc a cette profondeur (0,047 d'apreés la Figure IV-11). Ce
résultat indique que la méthode utilisée pour déterminer la fraction volumique est pertinente et que
le systéeme est proche de I'équilibre thermodynamique local.

1V-3.3.2) Distance inter-particules

La distance inter-précipités de surface a surface doit étre exprimée dans les plans de
glissement des dislocations. Dans le cas présent, les dislocations se déplacent dans la matrice
ferritique et sont ancrées par les précipités. La ferrite est une structure cubique centrée dont les
plans denses sont de type {110}. Si I'on se rapporte a la structure cristalline, ces plans correspondent
aux plans diagonaux d’un cube. De plus les précipités se développent sous forme de disques sur les
plans d’habitat de type {100} de la ferrite. Les plans {100} font donc un angle de 45° avec les plans
denses {110}.

IV-3.3.2.1) Cas de particules sous forme de disques

En considérant que les trois familles de nitrures possedent un diamétre uniforme D, une
épaisseur e tel que D >> e et qu’elles sont interceptées par le plan de glissement, il est possible
d’estimer la surface de précipité intercepté sur le plan de glissement. L'intersection est
approximativement un rectangle. Toutefois, en fonction de la famille de nitrures interceptée, les
dimensions de ce rectangle sont différentes. D’aprés les dénominations des familles de nitrures
(Figure IV-22), il faut faire la distinction entre la famille V; et les familles V, et V3, qui sont
équivalentes en terme de surface. La surface SI},/1 obtenue apres intersection du plan de glissement
et du variant V; est donnée par :
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Sp! =Dpxe (1v-a)

Avec :

- D, le diameétre planaire équivalent du précipité dans le plan de glissement (exprimé en nm).
- e l'épaisseur moyenne du précipité (exprimé en nm).

Dans la relation (IV-4), ce n'est pas D qui intervient mais le diamétre planaire moyen
équivalent D,. En effet, le précipité n'est pas forcément centré sur le plan de glissement et
I'intersection de ce dernier et du plan de glissement ne donne pas forcément un rectangle de
longueur D. Nous reviendrons plus loin sur la maniére d'estimer D,. Les grandeurs D, et e sont
mesurées et corrigées a partir des clichés STEM et des transformées de Fourier inverses (FFT). En
raison de l'angle de 45° entre les plans d'habitat et les précipités, I'expression de la surface ng_3
dans le plan de glissement pour les familles de nitrures V, et V; est donnée par :

SZ‘,/Z_3 =D, * epgn =D = 1414+ D, xe (Iv-5)

* .—

P sin(45)

A partir des expressions IV-4 et IV-5, il est alors possible de calculer une surface moyenne de

précipité interceptée par le plan de glissement pour les trois familles de nitrures. En tenant compte
de I'équivalence entre les variants V, et V3, on obtient :

1 2
S =35 +35°7° (IV-6)
S, =1276xD, xe (1Iv-7)
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Figure v-22 : a) Représentation schématique en 3D des trois familles de nitrures
(géométrie de disques) se développant dans la matrice ferritique et interceptées par un
plan dense de type (110). b) Projection 2D de ce plan d'intersection.

Le concept de diametre moyen planaire est illustré sur la Figure IV-23, dans le cas d'un
précipité sphérique.
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Diamétre planaire
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Figure IV-23 : Illustration du concept de diameétre planaire dans le cas d’'un précipité
sphérique (d’aprés Ahmadi [97]).

Une procédure est proposé par Martin [87] pour des particules sphériques de rayon r, afin de

calculer le rayon planaire équivalent r,. Ce dernier est obtenu en égalisant le volume d'une demi-

3
sphere de rayon r et celui du cylindre de rayon r, de hauteur r (Figure IV-24a). Ainsi mr2r = 2”; 2

donne:

2
L= 3T (Iv-8)

Pour des particules en forme de disques, le rayon planaire r,, est obtenu en égalisant le
volume d'un demi-cylindre de rayon r et de hauteur e avec celui du parallélépipede rectangle de

2
cbtés 2r, et de hauteur r (voir Figure IV-24b). Ainsi 7"2—6 = 2r,re donne :

T =—T (Iv-9)

D . N Y ‘ .y .
AvecD, =21, = - et D le diametre moyen des précipités déterminé par I'analyse d’image,
on trouve un diametre planaire équivalent égal a 11,4 nm.

(a) (b)

o=l

Figure IV-24 : Volumes équivalents utilisés pour calculer le diamétre planaire équivalent, il

s’agit a) d’un cylindre dans le cas d’un précipité sphérique (d’aprés Martin [86]) et b) d’un
parallélépipéde rectangle dans le cadre de précipités sous forme de disques.
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En considérant un volume cubique de matiere contenant les trois familles de précipités,
distribuées aléatoirement, et un plan diagonal de ce volume de matiére, on obtient la projection 2D
de ce plan et des intersections présentées sur la Figure IV-22. Dans cette représentation, on
cherche a exprimer la distance A entre plus proches voisins en fonction de L,, la distance de centre a
centre entre précipités voisins. L, joue le role de la distance entre obstacles dans le réseau carré (A
utilisé dans la relation (I-23)). Afin de prendre en compte la taille des particules, il faut plutét
assimiler A¢ a A pour calculer 7¢%¢s : la contrainte critique résolue de contournement. Dans le cas de
précipités répartis aléatoirement et conformément aux hypotheses de Friedel [93], la distance centre
a centre entre précipités (L,) est donnée par:

L, = \/_N—A (Iv-10)

Avec N4 le nombre de précipités interceptés par unité de surface du plan de glissement.
D'aprés Fullman [143], cette grandeur est reliée a la fraction volumique de précipité et a la surface
moyenne d'un précipité intercepté par le plan de glissement tel que :

Ny == ]
h = (Iv-11)

D'aprés la projection du plan de glissement interceptant les différentes familles de nitrures
(Figure IV-22b), on peut dans un premier temps exprimer la distance A par :

X=x"+vy (IvV-12)

avec x% = (Dm% - DZ—” - %)2 et y? = (M - e”%)z. Dans ces expressions, D, , est
la dimension du volume cubique considéré. En posant D,,,, comme le diamétre maximal mesuré lors
de la détermination de la distribution en taille des précipités, on évite de se placer dans le cas ou des
précipités de la méme famille se superposent et faussent le calcul de la distance inter-précipités.

D’apres la Figure IV-22b, la distance L, peut s’exprimer comme :

2

D e D e 2
L,* = (7”+x+§) +(7”+y+ ”lz‘m) (1v-13)

Soit en développant I'expression :

DZ 2 2 362
L, =7p+(x +y)+T+1,207*DP*e+D(x+y)+e(x+y\/§) (Iv-14)

En combinant la relation (IV-12) et (1V-14), on obtient :

A?=1L,2+05% Dp2 +0,75 * e + 1,207 * D, e —1,207 * D, * Dmax — 1,5 x e * Dmax  (Iv-15
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S
A2 = TP 4+ 0,5 * DI[,2 + 0,75 * e + 1.207 * Dp xe — 1,207 * Dp * Dmax — 1,5 * e * Dmax (IvV-1€

En prenant les valeurs expérimentales pour les différents parametres (D, = 11,4 nm; e =1,9
nm ; f = 0,044 et D, = 29,9 nm), on calcule une distance inter-précipité A = 15,3 nm.

IV-3.3.2.2) Cas de particules sphériques

Afin de comparer I'effet de la forme des précipités sur la distance inter-particules, nous
avons également considéré une géométrie de sphéres pour les précipités (Figure IV-25). Les
caractéristiques de la précipitation ont été maintenues constantes (densité volumique de précipités
et volume moyen des précipités). Cette démarche permet également de comparer ces résultats au
modele thermodynamique de germination/croissance des précipités. En effet, la majorité de ces
modeles prennent en compte le développement de particules sphériques selon le modele de
germination homogene. En égalisant le volume moyen d’un précipité sous forme de disque au
volume de la sphére équivalente, il est possible d’exprimer le rayon du précipité sphérique

équivalent :

3 _ 2

§ T Rsphére =Tk Rdisque *xe (Iv-17)
4

3 — ymoy
§T[Rsphé1‘e - Vdisque (IV-18)
Rsphere = (Iv-19)

Avec:

- Rgypere larayon moyen de la sphére équivalente (exprimé en nm).
- Ryisque le rayon moyen du disque, obtenu a partir de I'analyse d'image (exprimé en nm).

- e l'épaisseur moyenne du précipité sous forme de disque (exprimé en nm).

. pmoy

disque le volume moyen du disque correspondant a un précipité (exprimé en nm).
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a)
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Figure IV-25 : a) Représentation schématique en 3D des trois familles de nitrures
(géométrie sphérique) se développant dans la matrice ferritique et interceptées par un plan
dense de type (110). b) Projection 2D de ce plan d'intersection.

En utilisant les données obtenues (D = 14,5 nm ete = 1,9 nm), on calcule le rayon de la

N PO 5 équiv - . . \ .
spheére équivalente Rsphére = 4,2 nm. En utilisant la relation (IV-8) pour calculer le diamétre planaire
équivalent dans le plan de glissement D,, le calcul donne une valeur de 6,9 nm. L'intersection entre
la sphere et le plan de glissement est un disque d’aire moyenne S, = 37,4 nm?2, Il est alors possible

de calculer la distance inter-particule A de surface a surface entre les plus proches voisins :

(IV-20)

avec une fraction volumique f = 0,044, et un diamétre planaire moyen du précipité dans le plan de
glissement D,, = 6,9 nm. La distance inter-particule de surface a surface dans le cas de particules
sphériques vaut 4 = 22,3 nm. Cette distance est plus importante que la distance obtenue dans le cas
de particules sous forme de disques.

IV-4) Calculs des gradients de dureté

IV-4.1) Alliage Fe-Cr a 3 % de chrome

Avec la connaissance de la distance inter-particules entre plus proches voisins, il est possible
d’estimer la dureté a la profondeur considérée. La procédure utilisée a été décrite dans la Partie I-
3.1. Les valeurs des différents parametres utilisés ainsi que la dureté estimée sont reprises dans le
Tableau IV-4. Le calcul a été effectué pour des particules ayant une géométrie de disques et le cas
de particules sphériques. Pour la fraction volumique déterminée a partir des analyses d’images
(f = 0,044), le modele estime une dureté d'environ 670 HV dans le cas de particules a géométrie de
disques contre une dureté de I'ordre de 450 HV pour des particules a géométrie sphérique.
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Tableau 1V-4 : Récapitulatif des paramétres dans le cas des deux géométries de précipités
utilisés dans le modéle d’estimation de la dureté.

Disques Spheéres
D, (nm) 11,4 6,85
e (nm) 1,9

f 0,044

G (MPa) 81350

b (nm) 0,202
A (nm) 15,3 22,1
Tcrss (MPa) 1096 744
Dureté (HV) 670 455

Ces valeurs ont ensuite été confrontées au gradient de dureté mesuré expérimentalement
sur la couche nitrurée (Figure IV-26). A 300 um de profondeur, I’échantillon nitruré présente une
valeur de 726 (+ 22) HV,, soit presque 60 HV de plus que la dureté estimée par le modeéle pour des
disques et presque 255HV en considérant des sphéres. A partir des données expérimentales
obtenues et de I'expression de la distance inter-particules entre plus proches voisins dans le cas de
disques, I'estimation de la dureté se correle bien avec la valeur expérimentale mesurée. Il est
également intéressant de remarquer l'influence de la géométrie des précipités sur le durcissement. A
volume et densité volumique de précipités égaux, la géométrie en disque contribue de maniére plus
importante a la dureté que la géométrie sphérique.
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Figure IV-26 : Gradient de dureté expérimental de l'alliage Fe-Cr a 3 % massique de chrome
nitruré 48 h a 550 °C et Ky = 5 atm-1/2, Les ellipses repeérent les zones de duretés estimées en
prenant en compte une géométrie de disque et de sphére.

L’estimation de la dureté a été effectuée avec la fraction volumique déterminée par I'analyse
d’image. Or, a 300 um de profondeur, le profil de concentration massique déterminé par microsonde
donne une valeur de 0,808 %m (Figure IV-10). Avec cette valeur le logiciel Thermo-Calc prévoit une
fraction volumique de précipités de 0,047. En remplagant la fraction volumique expérimentale par
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cette valeur, I'estimation de la dureté donne une valeur de 'ordre de 740 HV pour des particules
sous forme de disques, soit une valeur qui coincide parfaitement avec le gradient de dureté
expérimental. Ce résultat est intéressant puisqu’il suppose que le logiciel de simulation
thermodynamique Thermo-Calc estime correctement la fraction volumique de nitrures formés
durant le traitement de nitruration. Cela signifierait que la cinétique de précipitation des nitrures est
rapide est que le systeme est proche de [I'équilibre local thermodynamique. On peut
raisonnablement se demander si les fractions volumiques calculées par le logiciel Thermo-Calc a
partir de la teneur en azote mesurée par microsonde électronique sont pertinentes. En effet, il est
connu expérimentalement que les alliages sont sujets au phénomene d’exces d’azote, qui se traduit
par une teneur en azote supérieure a la teneur maximale qu’il est théoriquement possible d’obtenir
en considérant la précipitation de tous les éléments d’alliages sous forme de précipités
stcechiométriques. Dans le cas d’un alliage Fe-Cr, le logiciel Thermo-Calc accommode cet azote
excédentaire en prévoyant I’existence d’un nitrure mixte de formule générale (Fe,:Cr,)N (avec x +y =
1) ; ce qui se traduit par une fraction volumique de précipités plus importante.

A partir des informations sur les caractéristiques de la précipitation a 300 um et du profil de
concentration massique en azote de I'alliage Fe-Cr, nous avons tenté de généraliser a toute la couche
nitrurée le modele d’estimation de la dureté afin d’obtenir le gradient de dureté. Deux cas de figure
ont été considérés :

- Le premier cas de figure consiste a considérer des nitrures mixtes (Fe,:Cr,)N (avec x +y =1) et
a utiliser les fractions volumiques données par le logiciel Thermo-Calc. Les pointés a la
microsonde ayant été effectués tous les 10 um et les diagonales des indentations de micro-
dureté étant de l'ordre de 30 um en proche surface, il a été décidé de moyenner la
concentration massique en azote sur 3 valeurs tous les 50 um.

- Le second cas de figure consiste a considérer des nitrures stcechiométriques. Pour un alliage
Fe-Cr contenant 3 %m de chrome, la fraction massique limite en azote nécessaire pour
précipiter tout le chrome sous forme de CrN stoechiométrique est de 0,808 %m. Cette
fraction massique en azote représente une fraction volumique de nitrures de 0,047. Par
conséquent sur I'étendue de profondeur présentant un exceés d'azote (environ 160 pm
depuis la surface d'apres la Figure IV-10), la fraction volumique de CrN précipité est prise
égale a 0,047.

N'ayant pas d'information sur les dimensions (diamétre et épaisseur) des précipités a
d'autres profondeurs que celle analysée (300 um), les dimensions des nitrures ont été maintenues
constantes en fonction de la profondeur. Il s'agit cependant d'une hypothese tres forte. En effet,
Sennour [54] a montré sur un alliage Fe-Cr nitruré que les dimensions des précipités évoluaient avec
la profondeur. Les résultats du modele sont présentés sur la Figure IV-27 et sont confrontés au
gradient de dureté expérimental.

138



Chapitre IV : Microstructure et durcissement des couches nitrurées

9200

800 ]

I Modéle dureté - Nitrures mixtes
- “‘%m - + —-Modele dureté - Nitrures stoechiométriques
700

—+—Dureté - Expérimental

(2]
[=]
[=]

u

o

o
/

Dureté (HV)
&
o
5]
__.,-a—’/

L\
\ N
100 \ \'ﬂ\'““““l—l—r\

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

Profondeur (pm)

Figure IV-27 : Confrontation des gradients de dureté calculés par le modéle en considérant
des nitrures steechiométriques et mixtes et en gardant les dimensions des précipités
constantes avec la profondeur au gradient de dureté expérimental.

En premier lieu, on constate sur la courbe correspondant aux nitrures stoechiométriques que
dans ces conditions, la dureté est constante sur 350 um et vaut environ 740 HV. Ce résultat est
prévisible dans la mesure ou, sur cet intervalle de profondeur, la fraction volumique, la densité de
particules et les dimensions des particules ont été supposées constantes. Passé 350 um de
profondeur, le modele montre une chute brutale de la dureté due a la diminution de la fraction
volumique (voir la Figure IV-11) j.e. de la densité de particules. Cette chute se produit a une
profondeur moins importante que ce qu’indique le profil de dureté expérimental. D’aprés le profil de
concentration massique en azote (Figure IV-10), la teneur est nulle apres 470 um de profondeur.
Par conséquent, il n’y a plus de nitrures semi-cohérents et I'on retrouve la dureté de I'alliage de base
(de I'ordre de 100 HV).

Dans le cas de nitrures mixtes, on utilise les fractions volumiques calculées par Thermo-Calc a
partir des profils de concentration en azote déterminés a la microsonde (Figure IV-10 et Figure
IV-11). L'allure du profil de dureté simulé sur les 350 premiers microns s’en trouve modifiée. En
considérant une fraction volumique supérieure en proche surface (0,0497 a 100 um pour une
concentration massique de 0,853 %m) et les mémes dimensions de précipités qu’a 300 um, la dureté
augmente par rapport au cas de nitrures stoechiométriques et prend une valeur d’environ 810 HV.
Cette valeur se correle tres bien avec le gradient de dureté expérimental. Passé 350 um de
profondeur, le modele de nitrures mixtes épouse la forme du modele correspondant aux nitrures
stoechiométriques. Ce résultat est prévisible puisqu’a ces profondeurs, la concentration massique en
azote déterminé expérimentalement par microsonde est inférieure a la concentration massique
limite nécessaire a la précipitation de tout le chrome. On retrouve ainsi la chute brutale de la dureté
qui se produit a une profondeur moins importante que ce que montre le gradient de dureté
expérimental.
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Dans le cas de nitrures stoechiométriques, le modele sous-estime la dureté sur 250 um de
profondeur. Ceci peut provenir du fait que l'on a considéré des dimensions de précipités
indépendantes de celle-ci. Ainsi, a fraction volumique égale, pour obtenir une dureté plus
importante, il est nécessaire d’augmenter la densité volumique de particules, i.e. de diminuer les
dimensions des précipités. En partant de I'hypothése que les précipités sont stoechiométriques, ce
résultat signifierait que les dimensions des précipités augmentent avec la profondeur. Cette
hypothese va dans le sens des travaux de Sennour [51] sur la nitruration d’un alliage Fe-Cr contenant
1% et 3% massique de chrome.

Dans I’hypothese de nitrures mixtes, les résultats montrent qu’une simple augmentation de
la fraction volumique de précipités avec des dimensions constantes permettrait de rendre compte
d’une maniére plus correcte du comportement de la dureté en proche surface. Toutefois, en absence
d’information sur I'état de la précipitation dans la zone sujette a I'excés d’azote (soit environ les 160
pm de la couche d'aprés la Figure IV-10), il n’est pas possible de conclure quant a la pertinence de
cette approche.

Dans les deux cas, le modéle ne permet pas de rendre compte du comportement du gradient
de dureté en fond de couche. L'une des hypotheses pour expliquer ce comportement serait la
présence de précipités trés fins n’ayant pas pu étre analysés lors de I'analyse d’image. En effet,
Sennour [51] a pu mettre en évidence sur un alliage Fe-Cr contenant 1 % massique de chrome des
monocouches atomiques assimilables a des zones de Guinier-Preston présentant la méme
orientation que CrN. Dans |'éventualité ol ces monocouches correspondraient a des nitrures, leur
faible volume n’aurait qu’une influence minime sur la fraction volumique de précipités mais leur
faible épaisseur modifierait de maniere significative I'épaisseur moyenne de ces derniers. Cette
modification entrainerait une augmentation de la densité volumique et surfacique de précipité et par
conséquent une augmentation de la dureté dans cette zone.

IV-4.2) Alliage Fe-Cr a 1 % de chrome

Il a été montré dans la partie précédente qu’évaluer la justesse du modele avec des
informations sur I'état de la précipitation a une seule profondeur n’était pas suffisant.
Malheureusement, en raison de la difficulté a obtenir des répliques d’extraction des précipités et des
lames minces de qualité, il n’a pas été possible d’étudier plus en détails le cas de I'alliage Fe-Cr
contenant 3 % massique de chrome et nitruré 48 h a 550 °C. Toutefois, il existe dans la littérature des
données concernant la distribution en taille des précipités ainsi que leur fraction volumique en
fonction de la profondeur, obtenues sur un alliage Fe-Cr contenant 1 % massique de chrome et
nitruré 14 h a 550 °C [51]. Ces données ont méme pu étre confrontées a des résultats de simulation
d’un modele de diffusion-précipitation développé par Van Landeghem et al. et prenant en compte la
cinétique de précipitation des nitrures [48].

Ces données expérimentales et de simulation vont permettre de confronter le modeéle
d’estimation de la dureté développé dans ce travail afin d’évaluer sa précision. De plus, cela donnera
des informations sur la capacité des modeles thermodynamiques a estimer correctement les
caractéristiques de la précipitation en fonction de la profondeur. L'utilisation de données de
simulation revét un intérét certain pour le développement de cycles de nitruration. En effet, la
possibilité de prévoir le gradient de dureté d’'une couche nitrurée a partir de tels résultats
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permettrait de réduire le temps de développement et de faciliter I'optimisation de ces cycles de
nitruration.

Les graphiques (Figure IV-28a et Figure IV-28b) sont issus de [48] et présentent les
résultats du modele de diffusion-précipitation en terme de fraction volumique et de rayons moyen
des précipités en fonction de la profondeur. Sur ces figures sont également reportées les données
expérimentales obtenues par Sennour [51] afin de confronter ces résultats a ceux du modéle. Les
spécificités du modele ont été présentées dans la Partie I-2.1.

D’apres la Figure IV-28a, le modele surestime la fraction volumique de précipités par
rapport aux données expérimentales obtenues par Sennour. On notera aussi que la valeur maximale
de la fraction volumique de précipités estimée par le modéle avoisine 0,015. Cette valeur est proche
de la valeur maximale théorique qu’il est possible d’atteindre lorsque tout I'élément chrome est
précipité sous forme de CrN stoechiométriques.
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Figure 1V-28 : a) Confrontation des fractions volumiques de précipités (a) et des rayons
moyens des particules (b) obtenues par le modéle de diffusion précipitation et les données
expérimentales de Sennour. (Graphiques issus de [48]).

Avant de commenter les résultats des rayons moyen des précipités (Figure IV-28b), il faut
préciser que les résultats expérimentaux ont été obtenus pour des précipités ayant une géométrie de
disques tandis que les valeurs fournies par la simulation s’appliquent a des particules sphériques. En
raison de cette différence de géométrie, le modele sous-estime toujours les rayons moyens des
précipités calculés par rapport a ceux mesurés expérimentalement. En égalisant le volume de la
sphére au volume du disque équivalent, il est possible de recalculer les diamétres moyens associés a
la géométrie de disques. Pour ce faire, les épaisseurs ont été fixées aux valeurs déterminées
expérimentalement par Sennour. Cette méthode apparait comme celle introduisant le moins
d’erreur, dans la mesure ou les épaisseurs de précipités varient peu et les mesures a partir de FFT
inverses et d’analyses de profils transverses d’intensité permettent d’obtenir une bonne précision. Le
calcul des diameétres moyens des platelets équivalents conduisent a des dimensions plus importantes
que les valeurs expérimentales (Tableau IV-4).
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Tableau IV-4 : Données utilisées pour l'estimation de la dureté a chaque profondeur

Sennour Modéle Van Landeghem
Profondeur 100 300 400 100 300 400
(um)
f, 0,0122 0,0091 0,0077 0,015 0,0115 0,0075
R (nm) 2,8 4,3 4,8
. Dp (nm) 4,6 7,0 7,8
Sphere —— m) 285 51,0 72,4
Dureté (HV) 353 197 139
e (nm) 0,6 0,6 0,8 0,6 0,6 0,8
R (nm) 6 8,1 9,5 7 13,3 13,6
) Dp (nm) 9,4 12,7 14,9 11 20,9 21,3
Disque
Dmax (nm) 24 32,2 36 28 53 54,4
A (nm) 15,8 20,7 38,5 15,5 16,0 41,1
Dureté (HV) 539 399 276 658 655 245

A partir des données expérimentales et de simulation sur I'état de la précipitation aux
différentes profondeurs ainsi que des expressions de la distance inter-particules entre plus proches
voisins A (Partie IV-3.3.2), il a été possible d’estimer la valeur de la dureté aux différentes
profondeurs considérées. Ces résultats sont également repris dans le Tableau IV-4. Les calculs ont
été effectués pour trois cas différents.

Le premier cas se référe aux données expérimentales des dimensions moyennes des
précipités et de fraction volumique déterminée par Sennour. On se place donc dans le cas de
précipités sous forme de disque.

Le deuxieme calcul se fait a partir des résultats de simulation obtenus par le modele
cinétique de diffusion-précipitation. La géométrie des précipités est alors sphérique et I'on utilise la
formule associée pour estimer la distance inter-précipités.

Le dernier cas se base également sur les résultats de la simulation mais en considérant des
précipités sous forme de platelet. Les dimensions des platelets équivalents ont été calculées a partir
des dimensions des précipités sphériques. L'expression de A pour une géométrie de disque nécessite
la connaissance du diamétre maximal mesuré. Cette information n’est malheureusement pas
accessible dans [48], [51]. Pour nos mesures sur I'alliage Fe-Cr contenant 3 % de chrome nitruré 48 h
a 550 °C, le diamétre maximal mesuré est environ deux fois supérieur au diameéetre moyen des
précipités. Il a été décidé d’utiliser la méme approximation pour le cas du Fe-Cr contenant 1 % de
chrome. Les résultats du modeéle de dureté ont été reportés sur la Figure IV-29 et sont confrontés
au gradient de dureté expérimental issu de [51].
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Figure IV-29 : Confrontation du gradient de dureté expérimental aux résultats obtenus a
partir des différentes hypotheéses explicitées dans le Tableau IV-4.

En premier lieu, on constate sur la courbe correspondant au premier cas, qu’avec les
résultats expérimentaux obtenus par Sennour, le modele de dureté sous-estime toujours la dureté
expérimentale. A 100 et 300 um de profondeur, le modele donne des valeurs inférieures d’environ
50 et 60 HV respectivement. Toutefois, on remarquera que la tendance du modéle suit bien celle du
gradient de dureté expérimental. La sous-estimation de la dureté pourrait provenir d’une mauvaise
estimation de la fraction volumique de précipités aux différentes profondeurs. En effet, si 'on se
référe au cas de I'alliage Fe-Cr contenant 3 % de chrome, I'estimation de la fraction volumique de
précipités se correle tres bien avec la fraction volumique de précipités fournie par le logiciel Thermo-
Calc. Or, les valeurs de Sennour sont en-deca de ce que I'on est en droit d’attendre compte tenu de
la concentration massique en azote présente a ces profondeurs.

La courbe de dureté, calculée a partir des résultats du modele de diffusion-précipitation de
Van Landeghem pour des particules sphériques, est nettement inférieure a la dureté expérimentale.
Cela confirme a nouveau le résultat observé précédemment concernant la contribution a la dureté
d’une géométrie en platelet par rapport a une géométrie sphérique.

En recalculant les dimensions des disques équivalents a partir des résultats du modele de
diffusion-précipitation, la dureté théorique est toujours surestimée par rapport au gradient
expérimental a 100 et 300 um. Si la différence est relativement faible a 100 um (environ 70 HV), elle
augmente fortement a 300 um (environ 150 HV). Il est possible d’émettre quelques réserves sur les
hypotheses utilisées pour le calcul. En effet, le coefficient de diffusion du chrome dans la ferrite
utilisé dans le modele (D§,. = 3,98 * 1072%m?/s) semble quelque peu élevé. En effet, le logiciel
Thermo-Calc ainsi qu’une extrapolation de la valeur de ce coefficient a 550 °C (a partir de [144])
donnent dans les deux cas un coefficient de diffusion inférieur d’'un ordre de grandeur. Une
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diminution de la valeur de ce coefficient aura une influence sur la fraction volumique de précipités
formés et/ou sur leurs dimensions. Un changement de ce parameétre modifierait I'état de la
précipitation aux différentes profondeurs, ce qui conduirait a une dureté complétement différente.
On signalera également que I’hypothese faite sur les épaisseurs des précipités est une hypothéese
forte. Il n’est pas possible d’estimer les dimensions (épaisseurs et diametres) des disques équivalents
uniquement a partir du rayon moyen de la sphere estimée par le modéle. Il est donc nécessaire de
fixer de maniere arbitraire les épaisseurs des platelets équivalents pour calculer leur diametre.
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Figure 1V-30 : Confrontation du gradient de dureté expérimental a ceux calculés selon les
hypothéses de nitrures steechiométriques et mixtes.

En appliquant la méme méthodologie que dans le cas de I'alliage Fe-Cr contenant 3 %
massique de chrome, nous avons effectué des calculs en modifiant les fractions volumiques en
considérant des précipités steechiométriques et mixtes. Les dimensions des précipités utilisées sont
celles obtenues par Sennour. Pour les nitrures mixtes, les fractions volumiques ont été calculées avec
le logiciel Thermo-Calc a partir du profil de concentration massique présenté par Sennour dans [51]
et pour les nitrures stoechiométriques, les fractions volumiques utilisées sont celles données par le
modele de diffusion-précipitation de Van Landeghem. Les résultats sont présentés sur la Figure
IV-30.

La dureté calculée aux différentes profondeurs avec la premiére hypothese est nettement
supérieure a celle du gradient expérimental. A 100 et 300 um, la dureté est respectivement
surestimée de 260 HV et de 155 HV. Avec la seconde hypothese, les duretés calculées sont
nettement plus proches du gradient expérimental. Aux mémes profondeurs que précédemment, la
dureté n’est surestimée que de 60 HV et 30 HV respectivement.
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Dans ces conditions, il apparait que les fractions volumiques calculées par le logiciel Thermo-
Calc (nitrures mixtes) conduisent a une surestimation importante du gradient de dureté tandis que
les fractions volumiques du modeéle de Van Landeghem permettent d’obtenir une bonne corrélation
avec le gradient expérimental. On se trouve dans le cas inverse de I'estimation du gradient de dureté
de I'alliage Fe-Cr contenant 3 % massique de chrome.

IV-5) Conclusions

Dans ce chapitre nous en sommes intéressés plus en détails aux mécanismes de précipitation
se déroulant au sein des couches nitrurées de l'acier 33CrMoV12-9 et de l'alliage binaire Fe-Cr
contenant 3 %m de chrome.

L'étude portant sur la microstructure de la nuance d'acier 33CrMoV12-9 nitruré a mis en
évidence l'existence de deux populations différentes de nitrures globulaires : une population
majoritaire de nitrures riches en chrome et dans une proportion des nitrures riches en vanadium. Les
analyses qualitatives montrent que les nitrures riches en chrome sont principalement substitués par
Mn et dans une moindre mesure par Mo et V tandis que les nitrures riches en vanadium montre une
substitution importante par Mo et dans une moindre mesure par Cr. L'existence de ces deux familles
peut étre reliée a la microstructure initiale de I'acier. En effet, apres le traitement thermique de
trempe-revenu, l'acier présente une microstructure avec des carbures de revenu. Ces carbures sont
principalement des dérivés des carbures Cry;Cg et dans une moindre mesure V,C;/VC. Lors de la
nitruration, ces carbures se transforment en nitrures globulaires mais leur composition semble
dépendre de la phase de carbure originelle. La détermination quantitative de la composition
chimique n'a pu étre effectuée mais il aurait été intéressant de comparer ces résultats avec des
simulations thermodynamiques.

Une étude plus détaillée de la microstructure de l'alliage binaire Fe-Cr a pu étre menée. En
s'intéressant en détail aux observations MET et a l'interprétation complete de clichés de diffraction
pris selon les directions de type <100>., trois familles de nitrures ont pu étre identifiées. Ce résultat
peut étre retrouvé par une approche basée sur la théorie des groupes. Ces familles adoptent une
géomeétrie de disque et se développent sur les plans de type {110} de la structure cubique centrée de
la ferrite. La structure cubique a faces centrées des nitrures et la structure cubique centrée
respectent les relations d'orientation de Baker-Nutting. L'identification par les observations
microscopiques des trois variants de nitrures n'est cependant pas aisée en raison de la direction
d'observation choisie (directions de type <100>.:). Dans ces conditions, les micrographies
effectuées en champ clair et sombre ne permettent d'observer que deux variants du nitrure. Ces
variants apparaissent comme des disques vu "sur la tranche". Le troisieme variant, dans le plan de la
lame, ne donne pas un contraste suffisant pour permettre son observation directe. Il en va de méme
sur le cliché de diffraction. En raison des relations d'orientations existant entre les deux structures, ce
méme variant est confondu avec les réflexions de la ferrite. Toutefois, la présence de réflexions
supplémentaires dans la zone de Laue d'ordre zéro a des positions interdites pour les structures CC
de la ferrite et CFC des nitrures (positions {100},.¢. et {110}.y) ont pu étre attribuées a la présence de
ce variant. En effet, en raison de la faible épaisseur des nitrures formés, les relrods du réseau
réciproque associés au troisieme variant s'allongent parallelement a la direction d'observation. Cet
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allongement est suffisant pour que les réflexions de type {111}y, situées dans la zone de Laue
d'ordre 1, percent dans la zone de Laue d'ordre O et produisent une réflexion sur le cliché de
diffraction.

L'étude réalisée en microscopie électronique en transmission sur cet alliage nitruré a
également permis de déterminer la distribution en taille des précipités ainsi que leur épaisseur. En
utilisant une méthode corrective de Schwartz-Saltykov, modifiée pour tenir compte de la géométrie
des précipités et de |'épaisseur de la lame, il a été possible de calculer la fraction volumique de
nitrures a partir des analyses d'image. La fraction calculée s'est révélée étre tres proche de celle
proposée par Thermo-Calc a la profondeur d'extraction de la lame. Ce résultat est intéressant
puisqu'il suppose que le systéme est proche de I'équilibre thermodynamique et I'utilisation de ce
logiciel de simulations thermodynamique apparalt comme justifiée pour calculer les fractions
volumiques des phases présentes dans le systeme.

Cette partie a également permis de démontrer que, lorsqu’il est possible d’obtenir des
informations expérimentales sur I'état de la précipitation au sein de la couche nitrurée, I'estimation
de la dureté se corréle trés bien avec la dureté expérimentale. Les résultats ont montré I'influence
non négligeable de la géométrie des particules sur la forme finale du gradient de dureté. Il apparait
méme nécessaire de prendre cette géométrie en compte afin d’obtenir une estimation correcte de la
dureté. Toutefois, I'obstacle principal a I'application de ce modele réside dans la difficulté a obtenir
des informations sur I'état de la précipitation le long de la couche. C'est pourquoi nous avons tenté
d’appliquer ce modeéle a partir de résultats de simulations thermodynamiques de modeéles de
diffusion-précipitation. Les résultats indiquent que ces modéles ne permettent pas d’estimer de
maniere correcte les gradients de dureté. En effet, il manque encore trop d’informations cinétiques
fiables concernant le développement des précipités. Si les modéles arrivent a rendre compte de
I'augmentation des dimensions des particules avec la profondeur, ils ne prévoient que le
développement de particules sphériques. Or, I'estimation des dimensions des platelets équivalents a
ces particules sphériques reste hasardeuse : il est nécessaire de fixer soit le diametre moyen, soit
I’épaisseur moyenne des platelets. Dans le cas présent, les résultats ont montré que le modele
pouvait fortement surestimer la dureté par rapport au cas réél. De plus, il reste des incertitudes
concernant 'estimation de la fraction volumique de précipités formés. En effet, dans I'intervalle de
profondeur sujet a I'excés d’azote, le logiciel Thermo-Calc prévoit I'existence de nitrures mixtes
conduisant a une augmentation de la fraction volumique tandis que le modeéle de diffusion-
précipitation ne considére que des nitrures stoechiométriques. Le probléme est que dans le cas de
I'alliage Fe-Cr contenant 3 %m de chrome, I'hypothése de nitrures mixtes, i.e. d’'une augmentation de
la fraction volumique en proche surface, rend mieux compte du comportement du gradient de
dureté mesuré. Pour l'alliage Fe-Cr contenant 1 %m de chrome, cette hypothése surestime
fortement la dureté tandis que I’hypothese de nitrures stoechiométriques, le gradient de dureté
calculé se correle mieux avec le gradient expérimental. Pour utiliser des données de simulation pour
prévoir les gradients de dureté des alliages nitrurés, il apparait comme nécessaire de trancher une
fois pour toute I'existence ou non de nitrures mixtes substitués par du fer.
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Conclusions

La démarche consistant a étudier l'influence et la criticité des paramétres du procédé de
nitruration gazeuse s'est révélée étre une approche adéquate pour le développement d'un cycle de
nitruration profonde répondant aux criteres de la société Safran TS. En effet, il est apparu que pour le
bon déroulement du traitement, il est nécessaire de se placer dans un régime ou la cinétique de
nitruration ne dépend que de la diffusion de I'azote dans I'état solide. Afin de se trouver dans ces
conditions, la maitrise du Ky et de la température est primordiale. L'utilisation d'un Ky suffisamment
élevé pour conduire a la formation d'une couche de combinaison permet d'assurer la reproductibilité
des traitements en ce qui concerne le gradient de dureté et |'épaisseur de couche. La présence de la
couche de combinaison permet notamment de réguler le flux d'azote diffusant dans la couche de
diffusion sous-jacente.

A partir de ce constat, la température et le temps de traitement restent les deux parametres
du procédé ayant une influence sur le gradient de dureté et I'épaisseur de couche. Entre ces deux
parametres, la température est celui ayant le plus d'influence sur la dureté de la couche nitrurée. Les
phénomeénes de diffusion et de précipitation sont dépendants de la température. Une augmentation
de cette derniere va augmenter la cinétique de diffusion de I'azote dans la couche mais conduire a la
formation de nitrures de plus grande dimension. Du point de vue des propriétés, on observera donc
I'augmentation de |'épaisseur de couche nitrurée au détriment de la dureté. Il faut également
préciser qu'il n'existe pas de corrélation simple entre la concentration en azote a une profondeur
donnée et la dureté mesurée a cette profondeur. Il faut prendre en compte I'effet de la température
sur les dimensions des précipités.

Dans un régime de diffusion dans |'état solide, le temps de traitement devient un parametre
secondaire. En effet, le temps nécessaire pour obtenir une épaisseur de couche donnée sera
dépendant de la température utilisée.

Dans les conditions ou I'étape limitante est la diffusion de I'azote dans I'état solide, le Ky n'a
gu'une influence négligeable sur le gradient de dureté et I'épaisseur de couche. Toutefois, il a un
impact important sur la microstructure au travers de la redistribution du carbone au sein de Ila
couche. Pour des trés Ky faible, le transfert d'azote a la surface sera I'étape limitante. Dans ces
conditions, la couche de combinaison ne se forme pas et I'acier nitruré présente une décarburation
importante en surface. A l'inverse, lorsqu'elle se forme et pour des Ky de plus en plus élevés,
I'ampleur de ce phénomene diminue. Cette observation peut étre mise en relation avec le faible
temps d'incubation de la couche de combinaison pour des Ky élevés.

En tenant compte de ces remarques sur les parameétres de traitement, le cycle de nitruration
développé integre des montées en température et des maintiens successifs entre 520 °C et 550 °C et
pour un Ky suffisant pour former rapidement une couche de combinaison. Cette solution s'est avérée
adéquate pour obtenir une dureté superficielle importante et une épaisseur de couche suffisante
pour répondre aux cahiers des charges de la société Safran TS. La robustesse du cycle a pu étre
vérifiée sur une installation semi-industrielle.
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La comparaison entre les couches nitrurées obtenues par nitruration gazeuse et par
nitruration assistée par plasma dans un réacteur ECR a montré qu'il était possible de reproduire les
mémes configurations de couche. Ceci signifie que dans les deux cas, la cinétique de nitruration est
limitée par la diffusion de I'azote dans I'état solide. Ce travail a ainsi démontré que la technologie de
nitruration par plasma déporté pouvait se substituer au procédé gazeux.

Lors de la nitruration d'un alliage ferritique contenant du chrome, une approche par la
théorie des groupes prévoit la formation de trois familles de nitrures CrN. Ces trois familles adoptent
une géométrie de disques et se développent sur les plans de type {100} de la structure cubique
centrée de la ferrite, en respectant les relations d'orientation de Baker-Nutting. L'identification
expérimentale de ces trois familles n'est cependant pas aisée a effectuer. En effet, les observations
MET, effectuées selon une direction de type <110>,.., impliquent que deux des familles sont visibles
"sur la tranche" tandis que la troisieme, dans le plan de la lame, ne fournit presque aucun contraste
sur les micrographies. L'identification des trois familles de nitrures a partir des clichés de diffraction,
pris selon le méme type de direction, présentent également certaines difficultés. On observe
notamment sur ces clichés, la présence de lignes d'intensité diffuse ainsi que la présence de
réflexions supplémentaires a des position interdites pour la ferrite et le CrN. De plus, les réflexions de
la troisieme familles sont confondues avec celles de la ferrite, en raison des relations d'orientation de
Baker-Nutting. Les analyses ont cependant permis d'attribuer les lignes d'intensité diffuse a la
présence des variants que l'on peut observer "sur la tranche" tandis que les réflexions
supplémentaires ont pu étre associées a la présence du troisieme variant présent dans le plan de la
lame.

L'étude MET détaillée de la précipitation des nitrures semi-cohérents d'un alliage binaire Fe-
Cr a permis de proposer un modele simple de dureté basé sur le mouvement des dislocations et
prenant en compte la géométrie des précipités. Les micrographies MET ont permis de déterminer la
distribution en taille et I'épaisseur des précipités. Aprés application a la distribution en taille d'une
correction de type Schwartz-Saltykov, modifiée pour prendre en compte des précipités sous forme
de disque observé sur une lame mince, il a été possible d'estimer la fraction volumique de nitrures.
La fraction volumique calculée par cette méthode se corréle trés bien avec la fraction volumique
donnée par le logiciel de simulation thermodynamique Thermo-Calc pour la concentration en azote
déterminée a la profondeur de prélévement de la lame mince. De fait, cela signifierait que le systeme
est proche de I'équilibre local et que les fractions fournies par le logiciel sont cohérentes avec le
résultat expérimental.

La dureté, estimée par le modele proposé a partir des données expérimentales obtenues
dans ce travail ou issues de la littérature, montre qu'il est nécessaire de prendre en compte la
géomeétrie des nitrures : lorsque I'on considere des spheéres, la dureté est assez fortement sous-
estimée par rapport a I'expérimental tandis qu'en prenant en compte une géométrie de disques, la
dureté est proche de celle mesurée expérimentalement.
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Conclusion générale

Perspectives

Du point de vue de la problématique industrielle, le cycle proposé, bien que validé par la
société Safran TS sous la forme présentée dans ce mémoire, peut encore étre amélioré. L'une des
pistes d'optimisation concernerait le Ky. En laboratoire, le potentiel de nitruration était relativement
élevé. Or, il a été montré que tant que la couche de combinaison se forme, les traitements sont
reproductibles en ce qui concerne le gradient de dureté et I'épaisseur de couche. On peut donc
imaginer effectuer ce cycle de nitruration en diminuant le Ky ou intégrer une variation de Ky en cours
de traitement en commencant par un fort Ky puis en le diminuant. Ainsi, on s'assure que la couche de
combinaison se forme tout en diminuant la consommation d'ammoniac lors du traitement. De plus,
la couche de combinaison résultante sera moins épaisse et on peut imaginer que la quantité de
matiere a supprimer par usinage pour éliminer la couche blanche et la zone sous-jacente sera moins
importante. Cela permettrait encore d'optimiser le dimensionnement des piéeces.

Les résultats ont montré que le modéle proposé permettant d'estimer la dureté en prenant
en compte la géométrie des précipités donne des résultats cohérents avec les observations
expérimentales lorsque I'on a acces a des informations expérimentales concernant |'état de la
précipitation dans la couche nitrurée. Le constat n'est pas le méme lorsque I'on utilise des données
issues de simulations thermodynamiques. Le point bloquant provient du fait que de tels modeles ne
prennent pas en compte la géométrie des précipités. De maniére générale, les modeéles de diffusion-
précipitation existants estiment les dimensions des précipités pour une géométrie sphérique. Il
faudrait donc améliorer ces modeles pour qu'ils puissent estimer des dimensions de précipités sous
forme de disques. En effet, en fonction des valeurs trouvées dans la littérature, il existe parfois une
différence d'un ou deux ordres de grandeurs. Une valeur trop élevée ou trop faible peut étre a
|'origine d'erreurs non négligeables. En I'état, I'utilisation de tels modeéles pour prévoir le gradient de
dureté d'une couche nitrurée s'avere étre un exercice périlleux. Pour l'instant, il apparait nécessaire
de conduire une étude dédiée a la caractérisation de la précipitation en fonction de la profondeur
pour obtenir des résultats cohérents.
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Extrait de la spécification Safran TS pour les traitements thermiques

Annexe A : Extrait de la spécification Safran TS pour les
traitements thermiques

La matiere utilisée lors de cette étude doctorale a été livrée a I'état Normalisé Recuit. Avant
les traitements de nitruration, il était nécessaire de leur appliquer un traitement thermique préalable
visant a lui donner ses propriétés mécaniques. Par souci de conformité avec les usages en vigueur au
sein de la société Safran TS, les traitements thermiques préalables ont été réalisés selon une
spécification interne a la société Safran TS. Cette annexe est un extrait de cette spécification. Elle
présente certaines caractéristiques références des barres en 33CrMoV12 élaboré a l'air et refondu
sous air (AM-VAR). On définit notamment la composition chimique de I'acier 33CrMoV12-9 ainsi que
les états métallurgiques de livraison et d'utilisation autorisés par la société Safran TS. Les traitements
thermiques a effectuer pour chaque état métallurgique sont également détaillés.

1 | Désignation du matériau 33CrMoV12/32CrMoV13 / E32CDV13
Elément Fe C Si Mn P S Cr Mo
N Min. Base 0,29 0,10 0,40 - - 2,80 0,70
Composition 7y 036 | 040 | 070 | 0015 | 0010 | 330 1,20
2 chimique ,
% Elément Ni Cu \"
Min. - - 0,15
Max. 0,30 0,10 0,35
. . Elaboré a I’air + refondu sous vide a I’électrode consommable
3 | Mode d’élaboration
(AM+VAR)
4.1 | Forme Barres pour usinage
4.2 | Méthode de production Laminé
4.3 | Dimension(s) limite(s) | mm P<110 | 0 <180
L ASTM A 29 ou
5 | Document général
prEN 4700-2

920 a4 930°C /1 a3h/Huile
6 | Etat de livraison + Recuit ou Normalisé Recuit (NoR4)
0> 600°C / 2h mini / arrét air

Code état de livraison
7 | Etat d’utilisation Etat de livraison Etat traité

9204 930°C /1 a3h/Huile
Traitement thermique +

6 > 600°C / 2h mini / arrét air

17 | Dureté HB HB >352

Traitement thermique de

29 .
référence

920°C / 1h a 3h / Trempe huile + Revenu 620°C / t > 2h

Les désignations présentes dans la section « Document général » (ligne 5) font
respectivement référence aux spécifications :
- ASTM A 29 : Standard Specification for Steel Bars, Carbon and Alloy, Hot-Wrought, General
Requirements for.
- prEN 4700-2 : Série aérospatiale - Aciers et alliages résistant a chaud; Produits corroyés;
Spécification technique - Partie 2: Barres et profilés.
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Annexe B: Traitements sur installation semi-
industrielle

B-1) Objectifs & Protocole

L'analyse complete de la couche nitrurée obtenue aprés le traitement de nitruration
développé en laboratoire ayant été concluante vis-a-vis des attentes de la société Safran
Transmission Systems, il a été possible durant I'étude doctorale de vérifier la robustesse du cycle sur
une installation semi-industrielle. Cette montée en maturité de la technologie s’est mise en place
dans le cadre d’un partenariat entre la société Safran Transmission Systems et I'Institut de Recherche
et Technologie Matériaux, Métallurgie et Procédés (IRT M2P) de Metz. L'IRT M2P, ayant investi dans
un moyen de nitruration gazeuse, a mis a disposition ce moyen durant I’été 2016 pour une campagne
expérimentale comprenant trois traitements. L'installation expérimentale a été préparée par la
société ALD France située a Grenoble.

La démarche développée pour vérifier la robustesse du cycle a été dans un premier temps de
vérifier que les propriétés microstructurales et mécaniques des couches nitrurées obtenues apreés le
changement d’échelle sont similaires a celles obtenues aprés traitement en laboratoire. Une fois
cette étape validée, un nouveau traitement a été effectué avec des éprouvettes d’essais mécaniques
(traction et fatigue) afin de pousser la caractérisation mécanique des couches plus loin et de vérifier
la reproductibilité des couches d’un traitement a I'autre. Pour le dernier traitement, un pignon
représentatif des éléments mécaniques pour lesquels le cycle de nitruration a été développé, a subi
le traitement pour vérifier le comportement de la nitruration dans les zones critiques que sont les
sommets, flancs et fond de dents. Le récapitulatif du planning, des objectifs, des éprouvettes et
caractérisation prévus pour chaque traitement est rappelé dans le Tableau B-1 ci-dessous :

Tableau B-1 : Planning de la campagne expérimentale visant a adapter le cycle référence
développé en laboratoire sur une installation semi-industrielle.

Planning Objectifs Eprouvettes Caractérisations
Adaptabilité du cycle sur une .
. . . L . Microstructure
Traitement 1 installation semi industrielle ! uctu

3 ép. métallurgiques (optique + MEB)

Juin 2016 Fiabilité du moyen de . .
. . Micro-dureté
nitruration
Microstructure
(optique + MEB)
Fiabilité du moyen de Micro-dureté
Traitement 2 hitruration 7 ép. métallurgiques
3 ébauches TC 25 cuivrées Flexion rotative
Juillet 2016 Robustesse et reproductibilité 14 FFR 75810045
du traitement Traction
(abattement

propriétés apres
cycle thermique)
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Microstructure

Micro-dureté
(pieds, flanc,

Traitement 3 . . .
Traitement d’une piece Pignon sommets de dents)

représentative 12 FFR 75810045 Contraintes

résiduelles (fond et
flanc de dents)

Aolt 2016

Flexion rotative

B-2) L'installation expérimentale

L'installation industrielle mise a disposition par I'IRT M2P possede un volume utile de 900 x
600 x 600 mm® correspondant a la taille du mannequin. Elle est dotée d’un systéme de supervision et
pilotage numérique permettant de programmer des cycles complets a partir de séquences
préprogrammeées dans l'interface a concaténer. Les séquences comprennent notamment les étapes
de Purge au Vide, Remplissage NH3, Nitruration et Fin de Refroidissement sous N2 ; d’autres
séquences, optionnelles, permettent d’ajouter des étapes de pré- ou post-oxydation selon les
besoins.

La régulation de la température est assurée par une boucle de thermocouples maitre-esclave

permettant d’atteindre une précision de + 3 °C (four thermique de classe 1) dans I'enceinte. Trois
autres thermocouples sont disponibles pour instrumenter la charge lors du traitement.
Les gaz sont acheminés dans I’enceinte du four a I'aide de débitmetres reliés a des racks de bouteilles
externes a l'installation. Sur le circuit d’ammoniac est installé un craqueur d’'ammoniac qui est utilisé
pour diluer I'atmosphere au sein de I'enceinte dans le but de régler précisément le potentiel de
nitruration dans le four. En fin de traitement, si de 'ammoniac est toujours présent, I'atmosphére est
redirigé vers un four de pyrolyse sinon une évacuation rejoint directement I’extérieur du local.

Le pilotage de la nitruration peut étre effectué soit par ajustement manuel des débits de gaz,
soit de maniére automatique a l'aide d’'une sonde a hydrogene Stange dans I’enceinte du four dont le
role est de vérifier et de s’assurer que la valeur du potentiel de nitruration respecte la consigne
fournie lors de la séquence. A partir de la valeur en hydrogene dans le four, la sonde recalcule la
valeur du Ky et réinjecte selon le cas soit de I'ammoniac (si le Ky trop bas par rapport a la consigne)
soit de 'ammoniac craqué (si le Ky est trop élevé par rapport a la consigne). Le schéma synoptique du
fonctionnement de la régulation Ky de I'installation est présenté ci-dessous Figure B-1 :
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Figure B-1 : Schéma synoptique de la boucle de régulation Ky de l'installation semi-
industrielle.

A noter que durant la régulation automatique du Ky, un débit d’'ammoniac minimum (100
nl/h) est continuellement injecté dans le four.

B-3) Synoptique du procédé
B-3.1) Préparation des échantillons

Les échantillons sont issus d’une barre en E-33CrMoV12-9 AM VAR livrée par Aubert & Duval
a I’état normalisé recuit NoR4 de diametre 140 mm et 2000 mm longueur. D’apres le certificat de
conformité matiére, les teneurs en éléments sont les suivantes Tableau B-2 :

Tableau B-2 : Composition chimique des éléments de l'alliage 33CrMoV12-9 utilisé lors de
cette étude.

C Si Mn S P Ni Cr Mo \Y) Fe
0,318 0,28 0,59 <,0015 0,005 0,13 3,13 0,87 0,29 Bal.

33CrMoV12-9

Afin d’obtenir les échantillons nécessaires aux traitements prévus, deux trongons de la barre
(¢ = 140 mm / L = 250 mm) ont été envoyés a la société LA SARM pour prélévement des ébauches
cylindriques destinées aux éprouvettes de traction TC25, de fatigue FFR 75810045 et des éprouvettes
métallurgiques (parallélépipede de dimensions 30 x 30 x 15 mm). Les plans respectifs des
éprouvettes dédiées aux essais mécaniques sont donnés a la fin de cette annexe.
Apres prélevement des ébauches, la société Bodycote a effectué le traitement de trempe-revenu
selon la spécification une spécification inter a Safran TS. Les ébauches ont ensuite été renvoyées a LA
SARM pour subir :
- Un usinage aux dimensions prévues par le plan de certaines éprouvettes TC25. Les autres
ébauches ont été cuivrées pour subir uniquement le cycle thermique du traitement de
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nitruration. Elles seront ensuite usinées et testées afin de vérifier I'impact de ce cycle
thermique sur les propriétés de I'alliage de base

- Un usinage aux dimensions surcotées, précisées sur le plan, pour les éprouvettes de fatigue
FFR 75810045. Aprées nitruration, une nouvelle étape d’usinage sera effectuée dans le but
d’éliminer la couche de combinaison et mettre les éprouvettes aux bonnes dimensions pour
les essais qui suivront

- Une rectification des 6 faces des éprouvettes métallurgiques

Une fois préte pour subir les traitements de nitruration définis dans la partie précédente, les
éprouvettes ont été protégées par graissage et envoyé a la société ALD France, chez qui ont été
effectués les traitements. Avant de subir le traitement de nitruration, dont la gamme complete est
présentée dans la partie suivante, les différentes éprouvettes ont subi un simple dégraissage a
I’acétone dans un bac a ultrasons durant 30 min avant d’étre rincées a I'éthanol puis séchées. Hormis
ce protocole de nettoyage, les éléments traités dans le four (éprouvette et pignon) n’ont subi ni
phosphatation, ni sablage.

B-3.2) Gamme de traitement

Dans cette partie seront présentées les modifications notables qu'il a fallu apporter au cycle
de nitruration profonde développé en laboratoire et présenté dans la Partie III-2.1. Le récapitulatif
de la gamme compléete du traitement, telle que définie dans I'interface numérique du moyen, sera
également donnée sous forme de tableau (Tableau B-4) a la fin de cette annexe.

B-3.3) Début du traitement

La différence majeure entre l'installation expérimentale du laboratoire et le moyen mis a
disposition par I'IRT M2P est I'augmentation du volume de l'enceinte. Lors des traitements en
laboratoire, la montée a la température de traitement s'effectuait sous atmosphére inerte (N,) et
une fois la température de consigne atteinte, le mélange gazeux adéquat était injecté dans
I'enceinte. Compte-tenu du faible volume de cette derniere couplé a une faible décomposition
thermique des molécules d'ammoniac sur les parois en alumine du four ainsi qu'a une faible surface
réactive des échantillons, I'obtention d'une atmosphére homogene ne souffrait presque d'aucune
inertie et la nitruration commengait dans les conditions optimales. Sur l'installation semi-industrielle,
cette approche n'est plus possible dans la mesure ol le volume est plus important, les parois en
inconel sont sujettes a la décomposition thermique de I'ammoniac et la surface réactive des
éléments a traiter est également plus importante.

Pour pallier a ce probleme, le choix a été fait de remplir I'enceinte d'ammoniac a
température ambiante et d'effectuer une montée en température jusqu'a 450 °C. A partir de 450 °C
la régulation automatique du Ky a l'aide de la sonde hydrogéne démarre et une nouvelle montée en
température jusqu'a 520 °C en 24 min est amorcée pour atteindre la température voulue de
traitement. Le traitement tel qu'il a été développé en laboratoire commence apres cette étape.
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B-3.4) Potentiel de nitruration

2) du traitement.

Il a été également nécessaire de diminuer le Ky (de 5 atm™? 3 3 atm
D'apres le diagramme de Lehrer du fer pur, cette valeur se situe elle aussi dans le domaine
d'existence du nitrure de fer € et ne doit pas avoir d'influence sur la composition de la couche
combinaison formée durant le traitement. Ce choix a été fait suite aux résultats de la caractérisation
thermochimique du four. En effet, il s'est avéré que, lorsqu'une surface réactive importante était
présente dans l'enceinte de traitement, l'installation n'arrivait pas a atteindre un Ky de 5 et cela
méme a 520 °C. La décomposition thermique de I'ammoniac sur les parois du four ainsi que la
décomposition catalytique de I'ammoniac sur les surfaces réactives étaient trop importantes et le
débit d'injection de I'ammoniac au sein de l'enceinte n'était pas suffisant pour renouveler

I'atmosphére suffisamment rapidement pour compenser ces effets.

B-3.5) Fin du traitement

La fin du traitement a également d étre modifiée pour prendre en compte les contraintes
de sécurité et profiter des possibilités offertes par le moyen. En laboratoire, le traitement était
stoppé par une trempe dans un bac d'huile ou d'eau mais cette opération provoquait la formation
d'une fine couche d'oxyde en surface. Sur l'installation semi-industrielle, cette opération n'est plus
possible et les piéces doivent subir un refroidissement lent dans I'enceinte de traitement. Aprés les
126h de traitement, une étape de refroidissement de 550 °C a 400 °C sous atmosphére contr6lée

2 pour une durée de 75 minutes (vitesse de

(maintien de I'atmospheére nitrurante a Ky = 3 atm
refroidissement de 2 °C/min) a été rajoutée dans le but d'éviter tout probléeme de dénitruration des
couches obtenues. En dessous de cette température, le four bascule sur un refroidissement sous
atmosphere inerte jusqu'a 80 °C en maintenant la méme vitesse de refroidissement. A partir de 80

°C, la porte du four peut-étre déverrouillée et les piéces sorties.

B-4) Caractérisation des couches nitrurées

B-4.1) Déroulement du cycle

La supervision numérique intégrée a l'installation semi-industrielle permet d’exporter les
courbes de suivi des différents paramétres (pression, température des différents thermocouples, Ky,
débit de NH; et NH; craqué, valeur de consigne du Ky). La Figure B-2 présente les courbes de suivi
compléte du traitement semi-industriel n° 2. On constate que les températures et le potentiel de
nitruration de consignes sont respectés tout au long du traitement.
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Figure B-2 : Courbes de suivi d'un traitement de nitruration de la campagne expérimentale.

Les courbes correspondant aux débits d’ammoniac et d'ammoniac craqué, respectivement
en bleu et vert clair, donnent des indications sur le déroulement de la réaction au sein du four. En
effet, sur la courbe de débit de 'ammoniac, on constate qu’aprés chague montée en température le
débit injecté augmente. Ce comportement est une indication de 'augmentation de la décomposition
thermique de 'ammoniac sur les parois du four. Si I'on revient a la définition formelle du Ky, pour
maintenir ce dernier a sa valeur de consigne il faut maintenir le ratio entre la pression partielle
d’ammoniac et d’hydrogéne. Si la décomposition thermique de 'ammoniac augmente, la pression
partielle d’ammoniac diminue i.e. le Ky et il faut alors injecter plus de gaz pour compenser cette
diminution. Tres logiguement, on observe la tendance inverse sur la courbe de débit de 'ammoniac
craqué. Sur le palier a 520 °C, la décomposition thermique de I'ammoniac n’est pas suffisamment
importante pour maintenir le Ky, ce dernier augmentera. Pour compenser cet effet, un débit
d’ammoniac craqué est injecté pour le réguler. Avec I'augmentation de température, I'injection
d’ammoniac craqué n’est plus nécessaire et la régulation se fait uniquement par injection
d'ammoniac supplémentaire.

L'analyse des courbes de suivi des trois traitements de la campagne expérimentale permet
également de calculer la consommation de gaz nécessaire. Le Tableau B-3 reprend les valeurs de
consommation des différentes étapes des traitements. On constate que pour ce type de traitement,
la consommation en ammoniac varie entre environ 50 m® et 70 m>. Il ne s'agit ici que d'une
estimation grossiére faite a partir de courbes. Au vu du volume conséquent de gaz consommé, on
congoit aisément l'intérét économique qu'il pourrait y avoir a optimiser la consommation
d'ammoniac. C'est d'ailleurs cette réflexion qui a mené a l'intégration d'une variation de potentiel de
nitruration en cours de traitement, testé sur l'installation du laboratoire dont les résultats ont été
présentés dans la Chapitre III. Ce tableau met également en évidence une augmentation de la
consommation globale entre le premier traitement et le deuxiéme bien que la surface réactive n’ait
pas beaucoup augmentée. Cette augmentation ne peut étre attribuée a I'augmentation de la surface
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réactive suite au rajout de plusieurs éprouvettes au sein de I'enceinte. En effet la surface réactive
ajoutée est négligeable devant celle du volume du four.

Tableau B-3 : Récapitulatif des consommations de gaz pour chaque traitement de
nitruration de la campagne expérimentale.

Remﬁ:_'ls;age 520 °C 540 °C 545 °C 550°C Conso.
(1h) (Palier 24h)  (palier 27h)  (palier 27h)  (palier 48h) totale
Traitement 1
NH; 1500 nl/h 190 nl/h 290 nL/h 395 nL/h 604 nl/h
- 3
NH; 60 nl/h 20 nl/h =53m
craqué
Traitement 2
NH; 1500 nl/h 210 nl/h 400 nL/h 520 nL/h 760 nL/h
- 3
NH;I 60 ni/h =68 m
craqué
Traitement 3
NH; 1500 nl/h 200 nl/h 400 nL/h 520 nL/h 760 nL/h
- 3
NHs 60 nl/h =68m
craqué

Sur la gamme adaptée, présentée dans la partie précédente, les contraintes de sécurité et
dimensionnelles imposées par I'installation ont conduit a des modifications importantes du début de
cycle pour en tenir compte. Lorsque I'on s’intéresse au début du cycle Figure B-3 et plus
particulierement aux douze premiéeres heures du cycle, on se rend compte que le Ky n’est pas régulé,
ni a sa valeur de consigne durant une certaine période en début. On peut légitimement s’attendre a
une modification de la morphologie de la couche blanche en extréme surface.

En effet, avant le début effectif du traitement de nitruration, le remplissage en NH; de
I'enceinte se fait a température ambiante et nécessite pas loin d’une heure pour s’achever.
Seulement ensuite la montée en température jusqu’a 450 °C débute. Durant cette étape (d’une
durée d’1h30), le potentiel de nitruration n’est pas régulé et I'équilibre de la phase gazeuse dans
I’enceinte, imposé par la décomposition thermique de I'ammoniac, fixe une valeur de potentiel de
nitruration a priori trés élevée. Le plafonnement de la valeur du Ky n’indique pas une valeur avec une
signification physique, il s’agit de la valeur maximale que peut afficher la supervision.

158



Traitements sur installation semi-industrielle

DébitNH3 (nl/h) 2 Débit NH, craqué
@ (nl/h)
: £ .
Pression (mbar) ¢ g
Température TC§ KA.
o E
(°C) \ I
| _/‘
| |
\/- , S S oS |
& ) v —
Term;s[hl

Figure B-3 : Courbes de suivi des douze premiéres heures de traitement du traitement de
nitruration référence adapté sur le moyen semi-industriel.

Une fois atteint 450 °C, la régulation automatique du KN entre en action et impose l'injection
d’un débit de 500 nl/h d’ammoniac craqué dans I’enceinte. Toutefois, compte tenu du volume de
I’enceinte, il y a une certaine inertie avant que le Ky ne diminue de fagon significative : il faut
compter une vingtaine de minutes avant qu’il n’atteigne une valeur proche de sa consigne et encore
environ 50 minutes avant que sa valeur ne se stabilise totalement a la valeur de consigne.

Au final, avant que le potentiel de nitruration ne soit stabilisé, il faut compter pas loin de 3 h
durant lesquelles on ne maitrise pas la réaction de nitruration en surface des pieces traitées.

B-4.2) La couche nitrurée

L'analyse de la microstructure a été effectuée sur les éprouvettes métallurgiques comprises
dans le lot d’échantillons devant subir les traitements semi-industriels 1 et 2. Aprés polissage et
attaque au Nital 2 % (Figure B-4a) les différentes couches nitrurées obtenues sur ces différentes
éprouvettes présentent une épaisseur sensiblement identique. Les mesures d’épaisseur des couches
sur des micrographies optiques indiquent qu’elles possedent une épaisseur de I'ordre de 700 um soit
I’épaisseur des couches nitrurées obtenue en laboratoire avec le cycle de référence. On remarque
toutefois que l'interface couche de combinaison — couche de diffusion semble moins nette sur les
couches nitrurées sur l'installation semi-industrielle que celle observée sur les couches nitrurées
obtenues en laboratoire et présentées dans la Partie II.2.2 (Figure III-4). En effet, on peut
remarquer quelques réseaux de nitrures, issus de la couche de combinaison, pénétrer la couche de
diffusion sous-jacente.

Une observation plus détaillée de la couche de combinaison est présentée Figure B-4b. Les
mesures d’épaisseur permettent d’estimer son épaisseur a 25,2 (+ 2) um avec une partie poreuse de
12,2 (+ 1,2) um. Les nuances de gris dans le contraste chimique en électrons rétrodiffusés
permettent de distinguer la pénétration de réseaux nitrures issus de la couche de combinaison
(contraste plus foncé) dans la couche de diffusion des réseaux de cémentite situés plus
profondément (contraste plus clair).
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Figure B-4 : Courbes de suivi des douze premiéres heures de traitement du traitement de
nitruration référence adapté sur le moyen semi-industriel.

Une analyse par DRX de I'extréme surface d’une éprouvette métallurgique par lot de
nitruration ne met en évidence que le nitrure de fer € (Figure B-5). Le nitrure de fer y’, bien que les
conditions de traitement utilisées en imposent la formation, n’est pas visible dans ces analyses. Au
contraire, des couches nitrurées obtenues en laboratoire, I'lanalyse DRX montre qu’aucun oxyde ne
s’est formé en extréme surface des échantillons. Cette différence provient de la modification de la fin
du traitement. Sur le four de nitruration de I'IRT, I'arrét du traitement s’effectue sous atmosphére
inerte jusqu’a une température de 80 °C tandis qu’en laboratoire le traitement était stoppé suite a
une trempe a I'eau. Cette différence est d’ailleurs observable a I’échelle macroscopique (Figure B-
6) : apres trempe I"échantillon apparait bleuté (a gauche) alors qu’il prend une teinte gris mat apres
refroidissement sous atmosphére inerte (a droite).
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Figure B-5 : Courbes de suivi des douze premiéres heures de traitement du traitement de
nitruration référence adapté sur le moyen semi-industriel.
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Figure B-6 : Macrographies des échantillons bruts de nitruration. A gauche I'échantillon
trempé présente une teinte bleutée et a droite I'échantillon ayant été refroidi sous
atmosphere inerte prend une teinte gris mat.

Toutefois, une analyse compositionnelle effectuée a I'aide de la SDL (Figure B-7) permet
d’identifier ces deux composés. En effet, sur les onze premiers microns, la fraction atomique d’azote
chute de 40 % a 20 %, s’ensuit un palier de 7 microns puis une chute jusqu’a environ 4 % avant de se
stabiliser. La premiére région correspond a un nitrure de fer de type g, de formule générale Fe, 3N,.,.
Le palier peut étre associé a un nitrure de fer y’, de formule générale Fe,N.,. La différence de
morphologie de la couche de combinaison observée entre celles obtenues sur l'installation semi-
industrielle et celles obtenues en laboratoire s’explique par la modification du cycle du début qu’il a
été nécessaire de faire pour adapter le cycle sur la nouvelle installation.
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Figure B-7 : Analyse compositionnelle effectuée par SDL de I'extréme surface d'une couche
nitrurée obtenue apres nitruration selon la gamme référence adaptée a l'installation semi-
industrielle.

Lors de la montée en température en température sous NH; jusqu’a 450 °C, le potentiel de
nitruration n’est pas régulé et est imposé par le pseudo-équilibre qui se créée dans I’enceinte suite a
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la décomposition thermique de la molécule de NHssur les parois du four. Le potentiel de nitruration
est donc est donc tres élevé en début de traitement. De fait, lorsque la réaction de nitruration
débute, la concentration en azote a la surface des échantillons est importante i.e. la force motrice
conduisant a la formation des nitrures de fer € I'est également. En début de traitement, la formation
du composé € est donc rapide durant la période de 3 h ou le potentiel de nitruration n’est pas
maitrisé par la boucle de régulation du Ky du moyen de traitement. Ces observations sont en accord
avec I'étude menée par Torchane [40] sur la cinétique de croissance des couches de combinaison lors
de la nitruration du fer pur.

La diminution de I’épaisseur finale de la couche de combinaison aprés traitement en
laboratoire et sur l'installation semi-industrielle est la conséquence de la diminution de la consigne
du potentiel de nitruration (qui est passé de 5 atm™? 3 3 atm™?).

Du point de vue des propriétés mécaniques, les couches nitrurées obtenues sont
sensiblement identiques. En effet, les gradients de dureté déterminés sur les éprouvettes
métallurgiques des deux premiers traitements, sont présentés sur la Figure B-8. Les gradients de
dureté sont presque superposés et on peut observer une dureté superficielle de I'ordre de 850 HV,,
a 100 um de profondeur. La profondeur efficace de nitruration est de I'ordre de 700 um ce qui est en
parfait accord avec les mesures effectuées sur les micrographies optiques.
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Figure B-8 : Reproductibilité des gradients de micro-dureté pour les traitements de
nitruration référence sur l'installation semi-industrielle.

Les éprouvettes de flexion rotative, nitrurées au cours des traitements semi-industriel 2 et 3,
ont été testées par le laboratoire Mistras selon la méthode du Staircase. La Figure B-9, issue d’une
note technique de la société Safran Transmission Systems [145] visant a caractériser un pignon
nitrurée selon la gamme référence adaptée, montre que les performances en fatigue des
éprouvettes nitrurées présentent en moyenne de meilleurs résultats que les populations
d’éprouvettes FFR ayant été nitrurées selon la gamme de nitruration profonde actuellement
certifiée/validée par la société et testées lors de précédentes campagnes d’essais. Les contraintes
nominales en flexion rotative des éprouvettes nitrurées lors de la campagne de juillet 2016 et aout
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2016 ont été respectivement déterminées a hauteur de 1075 MPa et 1055 MPa, soit un écart de 20
MPa entre les deux campagnes de traitement.
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Figure B-9 : Résultats de fatigue obtenus par la méthode du Staircase pour des éprouvettes
FFR 75810045 nitrurées selon la gamme référence adaptée a l'installation semi-industrielle
[145].

La caractérisation du pignon, nitruré selon la gamme de référence adaptée lors du troisieme
traitement de cette campagne expérimentale, a été effectuée au sein de la société Safran
Transmission Systems. Les résultats sont regroupés dans la note technique [145] mais ne seront pas
présentés en détails dans cette annexe. Toutefois, les résultats obtenus sur le pignon sont similaires
en tout point avec ceux obtenus sur les éprouvettes métallurgiques présentés ici. Une faible
dispersion d’épaisseur des couches nitrurées a été mise en évidence en fonction des zones
d’analyses choisies, notamment entre le fond de dent et le flanc. Cette différence est la conséquence
de la géométrie complexe de la piéce (fronts de diffusion multiples, angles saillants...). Cette
dispersion reste cependant dans les domaines d’acceptation des criteres définis pour ces piéces. La
géométrie complexe du pignon n’a pas eu une influence critique sur la morphologie des couches
obtenues.

B-5) Bilan

Le passage de I'échelle laboratoire a I'échelle semi-industrielle a nécessité certains
ajustements au niveau du cycle. En effet, il a fallu tenir compte des capacités (pilotage par Ky et
régulation de ce dernier a I'aide d’'une sonde hydrogéne) et des limitations (inertie due au volume,
sécurité du procédé, débit d’injection maximum des gaz) inhérentes a de telles installations. Les
limitations techniques du four ont nécessité la diminution du Ky de 5 atm™? a 3 atm™? lors du
traitement pour que l'installation puisse maintenir la valeur de consigne. De plus, afin de minimiser

le nombre de séquences nécessaires a la définition de la gamme de référence sur l'installation semi-
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industrielle, le compromis choisi a été d’effectuer la montée en température de I'ambiante a la
température de traitement sous NH; sans régulation du potentiel de nitruration. Lors de I’activation
de la régulation automatique du Ky, il faut également compter un certain temps pour que ce dernier
prenne sa valeur de consigne. Cette inertie est due a I'augmentation du volume de I'enceinte de
traitement.

Ces trois éléments ont entrainé des modifications notables au niveau de la morphologie de la
couche de combinaison formée. Cette derniére s’est avérée moins épaisse et présente une
proportion de nitrures de fer € et y’ différente comparée aux couches nitrurées obtenues en
laboratoire selon le cycle référence. Toutefois, cette conséquence induite par la modification du
cycle, n’a pas affecté les propriétés mécaniques des couches de diffusion sous-jacente. Ces derniéres
restants similaires, en termes d’étendue des gradients et de valeurs maximales, a celles des couches
nitrurées obtenues en laboratoire. Le refroidissement sous atmosphere inerte a également permis
d’éviter la formation d’oxyde en surface.

Les analyses effectuées au sein de la société Safran Transmission Systems sur le pignon
prototype nitruré lors du dernier traitement de la campagne se sont également avérées en accord
avec les criteres définis sur ces piéces suite a un traitement de nitruration profonde.

En conclusion, la portabilité du cycle de nitruration profonde développé en laboratoire a une
échelle semi-industrielle a été effectuée avec succes. La fiabilité du moyen ainsi que la robustesse du
cycle proposé ont pu étre démontrées au travers des résultats présentés. Suite a ces résultats, la
société Safran Transmission Systems a validé cette étape dans la montée en maturité de la
technologie et a débuté des campagnes expérimentales au niveau industriel.
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Tableau B-4 : Gamme compléte de traitment telle que définie dans l'interface numérique du moyen

N° de séquence Séquence Déroulement
1 Remplissage NH3 Purge au vide (10 min). Remplissage NH; (55 min avec 1500 nl/h)
2 Nitruration Montée en température jusqu'a 450 °C (5 °C/min). Pas de régulation Ky
, . Garantie de T durant un palier de 5 min une fois que les 4 TC atteignent une T de 450 (-10) °C.
3 Nitruration . . . - .
Lancement de la régulation automatique du KN avec dilution NH; craqué
. . Montée en température jusqu’a 520°C en 24 min (vitesse de 2,9 °C/min) en maintenant la régulation
4 Nitruration R .
Ky @ 3 avec du NH; craqué
. . Garantie de T durant un palier de 5 min une fois que les 4 TC atteignent une T de 520 (-10) °C en
5 Nitruration . . . . .
maintenant la régulation Ky a 3 avec du NH; craqué
6 Nitruration Début du palier de 24h (1440 min) a 520 °C en maintenant la régulation Ky a 3 avec du NH; craqué
Montée en température jusqu’a 540°C en 10 min (vitesse de 2 °C/min) en maintenant la régulation
7 Nitruration Ky @ 3 avec du NH; craqué. Pas de garantie de T compte tenu des faibles écarts de T et de la
précision des capteurs
8 Nitruration Début du palier de 27h (1620 min) a 540 °C en maintenant la régulation Ky a 3 avec du NH; craqué
Montée en température jusqu’a 545°C en 3 min (vitesse de 1,7 °C/min) en maintenant la régulation
9 Nitruration Ky @ 3 avec du NH; craqué. Pas de garantie de T compte tenu des faibles écarts de T et de la
précision des capteurs
10 Nitruration Début du palier de 27h (1620 min) a 545 °C en maintenant la régulation Ky a 3 avec du NH; craqué
Montée en température jusqu’a 550°C en 3 min (vitesse de 1,7 °C/min) en maintenant la régulation
11 Nitruration Ky @ 3 avec du NH; craqué. Pas de garantie de T compte tenu des faibles écarts de T et de la
précision des capteurs
12 Nitruration Début du palier de 48h (2880 min) a 550 °C en maintenant la régulation Ky a 3 avec du NH; craqué
. . Descente en température jusqu’a 400°C en 75 min (vitesse de 2 °C/min) en maintenant la régulation
13 Nitruration . e s R , . .
Ky @ 3 avec du NH; craqué afin d’éviter des probléemes de dénitruration.
. . Garantie de T durant un palier de 5 min une fois que les 4 TC atteignent une T de 400 (+10) °C en
14 Nitruration . . . . .
maintenant la régulation Ky a 3 avec du NH; craqué.
15 Fin de refroidissement Séquence comprenant le passage en boucle ouverte et une injection de N, a débit max 2500 L/h
sous N, Refroidissement en 2h40min (160 min) jusqu’a 80 °C.
16 Fin de refroidissement Garantie de T durant un palier de 5 min une fois que les 4 TC atteignent une T de 80 (+10) °C en
sous N, continuant d’injecter du N,. Ouverture du four possible en fin de séquence
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Annexe C: Nitruration de matiere forgée

C-1) Protocole & Traitement de nitruration

La majorité des échantillons des échantillons en 33CrMoV12-9 étudiés on été issus de barres.
Cependant, compte tenu des dimensions prévues pour les pieces finales, la matiére devra subir une
opération préalable de forge pour étre mis en forme. Par conséquent, les échantillons étudiés dans
cette partie sont issus d’un autre lot matiere dont la composition est l[égerement différente. L’acier a
été traité selon la spécification BLF192101 (Annexe A). Le but de cette partie est d’étudier
I'influence du fibrage introduit suite a l'opération de forge. Les couches nitrurées ont été
caractérisées sur des coupes transverses orientées parallelement et transversalement au fibrage. Les
échantillons ont été réalisés a partir de cylindres extraits d’un pignon brut de forge. Le fibrage
théorique ainsi que le schéma de prélévement des plots cylindriques est présenté sur la Figure C-1.
Deux plots ont ensuite été préparés et nitrurés de maniere a ce qu’aprés découpe et enrobage des
échantillons, des coupes transverses de la couche nitrurée puissent étre observables selon les deux
directions du fibrage.

-

il
Fibrage théorique Coupe selon (Oxz)

O
7\

Figure C-1 : Représentation schématique du fibrage théorique obtenu apres 1'opération
de forge d'un pignon ainsi que du schéma de prélévement des cylindres destinés a l'étude
de l'influence du fibrage sur la réponse a la nitruration.

Les échantillons ont été nitrurés lors d'un traitement qui aurait d{ suivre le cycle de
nitruration référence afin de comparer les résultats entre échantillons. Cependant, un probleme de
la régulation de la température lors du traitement a conduit a une allure de cycle différente, rendant
cette comparaison impossible. Le cycle suivi est présenté et comparé avec le cycle référence sur la
Figure C-2. Cet écart au cycle de référence n’est cependant pas problématique pour I'étude de
I'influence du fibrage sur la réponse a la nitruration dans la mesure ou les échantillons ont été traités
simultanément.
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Figure C-2 : Comparaison du cycle de nitruration programmé (ligne pointillée noire) et
effectué (ligne pointillée rouge) sur les échantillons en 33CrMoV12-9 forgés.

C-2) Caractérisations des couches nitrurées

Les micrographies optiques (Figure C-3) des coupes transverses des couches nitrurées selon
les deux directions du fibrage ne montrent aucune différence notable. Dans les deux cas, 'interface
entre la couche de combinaison et la couche de diffusion présente le méme aspect et on peut
observer la pénétration de la couche blanche dans la couche sous-jacente. La microstructure de la
couche de diffusion et conforme a la microstructure de I'acier 33CrMoV12-9 non forgé nitruré. On
retrouve la microstructure en lattes du métal trempé-revenu avec la présence de liserés de nitrures
ou de cémentite localisés aux anciens joints de grains austénitiques. Aucune déformation liée a
I’opération de forge n’est visible sur ces micrographies.

Figure C-3 : Micrographies optiques de la proche surface des couches nitrurées obtenues

selon la direction a) longitudinale et b) transverse au fibrage introduit lors de I'opération
de forge.
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Les profils de dureté et de concentration en azote et carbone en fonction de la profondeur
(Figure C-4) montrent que les différents gradients sont similaires. Les filiations de dureté obtenues
sur les couches nitrurées des deux échantillons sont superposées et permettent de mesurer une
profondeur efficace de nitruration comprise entre 700 et 750 um.
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Figure C-4 : Comparaison des gradients de dureté (en noir) et de concentrations massiques
en N (en rouge) et C (en bleu) le long de la couche nitrurée selon les directions longitudinale
(lignes pleines) et transverse (lignes pointillées) du fibrage introduit par I'opération de
forge.

L’analyse des contraintes résiduelles de compression en fonction de la profondeur (Figure
C-5) montre que le champ de contraintes est similaire dans les deux cas. Il s’étend sur une
profondeur de 900 um environ et prend une valeur maximale Iégerement supérieure a — 500 MPa
sur un palier de 300 um, compris entre 200 et 500 um de profondeur. On notera toutefois une
différence d’environ 100 MPa en proche surface des couches nitrurées. Dans cette zone qui est
soumise au phénomene de décarburation, les réseaux de cémentite ne se forment pas et sont
remplacés par des réseaux de nitrures de y’. Or la variation de volume associée a la précipitation des
nitrures est plus importante que celle associée a la précipitation de la cémentite [82]. En d’autres
termes, pour une méme fraction volumique de réseaux de nitrures et de cémentite, les contraintes
résiduelles de compression seront plus importantes en présence des réseaux de nitrures.
Néanmoins, une analyse en microscopie électronique a balayage en mode d’imagerie d’électrons
rétrodiffusés ne permet pas de mettre en évidence une différence de morphologie entre les deux
directions du fibrage et donc de confirmer cette hypothése.

Il faut rappeler que ces échantillons n’ont pas subi les opérations d’usinage nécessaires a
I'enlevement de la couche blanche et de la zone de transition afin d’atteindre les dimensions finales
de la piece. Il est normalement prévu de supprimer une épaisseur de 100 um, or la différence de
valeur mesurée entre les deux directions du fibrage se trouve précisément a la profondeur qui devra
étre enlevée. En supposant que I'étape d’usinage n’introduit aucune contrainte supplémentaire, les
contraintes résiduelles de compression prendront une valeur identique de I'ordre de -400 MPa apres
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enlevement de matiere. En pratique, cette étape d’usinage modifie I'’état de contraintes en surface.
Actuellement la société Safran Transmission Systems n’a défini aucune spécification quant a la
gamme d’usinage (type de meules, vitesse de rotation, taille de copeaux) a mettre en ceuvre pour ne
pas dégrader I'état de contraintes, voire méme I'améliorer suite a cette opération d’enlevement de
matiere. Des études sont toutefois en cours pour apporter des éléments de réponse a cette
problématique et le cas échéant figer le jeu de parametres d’usinage permettant d’assurer la
reproductibilité de I'état de contraintes en surface des pieces.

En conclusion, d’apreés les résultats présentés, le fibrage introduit par I'opération de forge n’a
pas d’influence sur la réponse a la nitruration des pieces forgées et ce quelle que soit la direction du
fibrage considérée.
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Figure C-5 : Influence du fibrage sur les contraintes résiduelles introduites par la
nitruration sur des échantillons forgés. Les contraintes résiduelles ont été analysées dans le
sens transverse et paralléle au fibrage introduit par I'opération de forge. Mesures réalisées
par H. Weil.
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Annexe D : Réalisation d'échantillons pour le MET

L'étude de la précipitation au sein des couches nitrurées par MET auraient d{ représenter
une partie conséquente du travail réalisé dans ce projet de recherche. L'obtention de résultats sur
I'état de la précipitation aux différentes profondeurs d'échantillons nitrurés auraient notamment été
intéressante pour tester de maniere plus rigoureuse la robustesse du modeéle d'estimation de la
dureté proposé dans ce mémoire. Malheureusement, I'obtention d'échantillons de qualité pour les
observations MET s'est révélée délicate malgré les nombreuses tentatives pour les réaliser. Ainsi, il a
fallu se contenter des résultats obtenus sur deux lames minces. Toutefois, cette annexe vise a
présenter les différentes méthodes employées au cours de I'étude pour réaliser des échantillons ainsi
gue les difficultés rencontrées.

D-1) Extraction de lames minces par FIB

Le FIB est un équipement scientifique qui ressemble au MEB mais qui utilise un faisceau d'ions
focalisé (généralement du gallium) plutét qu'un faisceau d'électrons focalisés pour faire I'image.
Contrairement au MEB, le FIB est destructif. Ce phénoméne peut étre maitrisé avec précision. En
couplant les deux faisceaux dans un méme équipement, il devient possible d'obtenir une
visualisation précise de la zone que I'on va chercher a attaquer avec le faisceau d'ions focalisés. Cette
particularité fait du FIB un outil adapté I'extraction de lame minces dans un massif puisqu'il permet
de creuser la matiére dans la zone d'intérét pour extraire la lame mais également d'amincir celle-ci
une fois qu'elle a été extraite. La lame ainsi amincie est ensuite soudée a un support MET en cuivre
et est préte a étre observée.

Lors de cette étude doctorale, I'extraction de lames minces par FIB s'est révélée étre la
technique la plus adaptée pour obtenir des lames minces de qualité permettant les observations
microscopiques. Tous les résultats présentés dans le Chapitre IV sont issus d'observations réalisées
sur des lames minces extraites par FIB. Cependant, I'obtention d'un nombre suffisant de lames
minces de qualité n'en pas aisé pour autant. En effet, durant une grande partie des débuts de ces
travaux de recherche, I'Institut Jean Lamour n'était pas équipé d'un FIB. Il était nécessaire de sous-
traiter la réalisation des lames minces. Il faut donc compter les délais d'envoi et réception ainsi que le
temps de traitement de la commande. De plus, dans certains cas, les lames réceptionnées se sont
révélées étre trop épaisses pour garantir des observations de qualité. Enfin, les commandes de lames
minces s'averent également relativement colteuses ce qui limite la quantité de lames minces a
étudier. Pour toutes ces raisons, il n'a pas été possible d'obtenir des résultats sur plus de deux lames
minces.
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D-2) Réalisation manuelle de lames minces

Des tentatives pour réaliser manuellement des lames minces a différentes profondeurs (a
100 pm, 300 um et 600 um) ont également été menées sur |'acier 33CrMoV12-9 nitruré selon le cycle
de référence. Pour ce faire, le protocole suivant a été suivi :

- Des découpes de plaquettes de fine épaisseur (= 500 um) sont réalisées a |'aide d'une micro-
tronconneuse de telle maniére a obtenir approximativement la profondeur d'intérét environ
au centre de chacune des plaquettes.

- Un polissage mécanique est ensuite effectué a l'aide d'un équipement permettant de
maitriser précisément I'enlevement de matiere. Il est réalisé des deux cotés des fines
plaquettes découpées, de telle maniere a obtenir une plaquette d'épaisseur inférieure a 100
pum avec la profondeur d'intérét toujours localisée au centre de |'épaisseur restante. Le
polissage est effectué jusqu'a une finition a la pate diamantée 1 um.

- Des disques de diamétre 3 mm sont ensuite poingonnés dans chaque plaquette ainsi
amincie.

- Les disques sont ensuite percés a l'aide d'un équipement d'amincissement électrolytique
avec une solution composée de ????

- Les disques percés sont soigneusement rincés a I'éthanol et séchés sur papier filtre avant les
observations MET.

Ces lames minces doivent étre manipulées avec soin afin de ne pas détériorer les zones de
fine épaisseur propices aux observations aux alentours du percgage. En raison de la surface des lames
minces et du caractére magnétique de la ferrite, les observations MET ont été sujette a un tres fort
astigmatisme qu'il fallait constamment compenser. De plus, avec la microstructure en lattes de I'acier
33CrMoV12-9, il faut étre chanceux pour trouver une zone d'étude orientée selon la direction voulue
(orientation selon une direction de type <100>,.¢.). Mé&me si un certain nombre de lames ont pu étre
obtenues par cette méthode, les observations se sont révélées tres improductives.

D-3) Réalisation de répliques extractives indirectes

L'étude de fins précipités en microscopie électronique en transmission peut se révéler
délicate lorsque ceux-ci sont inclus dans une matrice. Pour pallier a ce probleme, I'une des solutions
consiste a extraire les précipités de leur matrice. Une telle approche facilite I'étude de la composition
des précipités extraits ainsi que la mesure de leur dimension. Par une telle approche on perd
toutefois l'information sur la répartition spatiale des précipités au sein du volume. Dans le cadre de
cette étude, l'utilisation de répliques extractives auraient été trés intéressante pour étudier la
localisation de I'azote dans la couche nitrurée. Dans cette optique, une procédure de réalisation de
répliques extractives indirectes a été suivie. Le protocole est issu des travaux de thése de H. Van
Landeghem [48] :

- Lazone de I'échantillon contenant les précipités doit étre polie-miroir et parfaitement plane.
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- On attaque I'échantillon au moyen d'un réactif attaquant préférentiellement la matrice.
Cette attaque doit étre plus prononcée que pour une observation en microscopie optique.
Cependant, une attaque trop longue risque de déchausser les précipités les plus petits.

- Onrince soigneusement I'échantillon

- Ontrempe ensuite I'échantillon dans I'acétone en prenant garde que toute la zone a étudier
soit bien mouillée, puis on la presse fermement contre un film d'acétate de cellulose
d'environ 100 um d'épaisseur pendant quelque seconde. On attend ensuite le séchage
complet de I'assemblage (environ 2 h)

- On décolle d'un seul mouvement le film sec

- On procede a I'évaporation d'un film de carbone amorphe sur la zone précédemment en
contact avec I'échantillon. L'épaisseur de ce film doit é&tre comprise entre 20 et 40 nm

- On découpe alors le film en petits carrés que I'on dispose sur des grilles pour MET, le film de
carbone tourné vers le haut. Ces grilles sont elles-mémes disposées sur des perles
d'alumines réparties dans un cristallisoir.

- On rempli goutte a goutte le cristallisoir d'un mélange 80 % CHsOH / 20 % CH,Cl, jusqu'a
affleurement du liquide dans les perles d'alumine. Ce liquide, qui va dissoudre le film
d'acétate de cellulose doit étre changé 3 a 4 fois pour nettoyer correctement les répliques.

- Parla méme méthode, on rince les répliques au méthanol.

- Onseche les répliques sur papier filtre.

- Les répliques sont prétes a étre observées. Si elles se révelent étre sales (résidus de
polymeére), elles peuvent étre nettoyées et rincées a nouveaux par la méme méthode que
celle décrite pour la préparation.

En raison des nombreuses étapes délicates a réaliser nécessaire a I'obtention de répliques
extractives indirectes, cette procédure est trés chronophage. De plus, méme lorsque la procédure a
pu étre menée a terme, on ne pouvait présager de la présence de répliques sur le film de carbone.
Ainsi, il n'a pas été possible d'obtenir des échantillons exploitables pour des observations MET.
Toutes les tentatives se sont malheureusement révélées infructueuses.
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Annexe E: Correction appliquée pour les analyses de
taille de précipités par MET

Le but de cette annexe est de présenter le formalisme mathématique utilisé pour appliquer
la méthode corrective de Schwartz-Saltykov a la distribution en taille des précipités déterminée
expérimentalement a partir de I'analyse d'image des micrographies MET. Le formalisme est reprise
de la publication [142]. Cette méthode corrective est basée sur la connaissance de la taille de la

particule la plus large. La correction s'applique ensuite sur les classes de tailles inférieures. En posant
cette hypothése on peut alors écrire :

l' — l'max ; Nimax — Nrinmax (E_l)

c

Avec:
- lgmax la classe de taille la plus grande.

i . . . .
- N/™ :le nombre de particules aprés correction dans la classe de taille |a plus grande.

- N,;’”“" : le nombre de particules obtenu expérimentalement dans la classe de taille la plus
grande.

Les particules dans les classes de taille inférieures peuvent provenir soit d'une particule
comprise dans la lame, soit de la section d'une particule plus large (Figure E-1a). Par conséquent, le
nombre de précipité d'une classe de taille inférieure doit étre corrigée en prenant en compte cet
effet de section des particules plus larges. Le nombre corrigé de particules NCi d'une classe i peut
étre estimé de la maniére suivante :

<l NE= Njy = > (N Py) (E-2)
Y

Avec:

- letj:lesclasses de taille de particule telle que i < j.

- Niet Ng : le nombre de particules aprés correction respectivement dans les classes de taille
ietj.

- N}, :le nombre de particules obtenu expérimentalement dans la classe de taille i.

- P :lefacteur de probabilité qui sera décrit plus en détails dans la suite de cette annexe.

De fait, cette méthode de correction consiste a éliminer, de la distribution en taille, les
précipités dont le centre est localisé a I'extérieure de la lame mince. Afin de simplifier les calculs,
I'équation (E-2) peut étre réarrangé sous la forme matricielle suivante :

7 Bl SO W (E-3)
0 0 1 N¢

Np p N,
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Ou N, et N, sont respectivement les nombres de particules obtenus expérimentalement et
apres correction dans chaque classe de taille. P est la matrice de probabilité. Le nombre de particules
corrigé peut alors étre obtenu en inversant la relation (E-3), soit par la relation suivante :

N, =P 1xN, (E-4)

Nous allons maintenant expliquer comment calculer la matrice de probabilité. Le facteur de
probabilité P;; peut étre défini comme le produit de deux termes :

Pj =T; = Qy (E-5)

Le premier terme, T;;, est la probabilité que le centre de la particule se situe en dehors de la
lame mince. Pour une lame mince d'épaisseur t, seuls les précipités dont le centre est localisé dans
une région d'épaisseur D; +t (ou D; représente le diametre moyen des particules dans la classe de
taille j) peut étre vu en projection. La probabilité que le centre de la particule soit situé a I'extérieur
de I'échantillon peut s'écrire de la maniére suivante :

=577 (E-6)
Ou A représente la largeur d'une classe de taille.

Le second terme de I'équation (E-5), Q;j, est la matrice de probabilité qu'une particule dans
la classe j résulte en un diametre projeté dans la classe i lorsque celle-ci est sectionnée :

_ 2(hi—1 — hy)

b

Qj (E-7)

Avec les valeurs h; et h;_1 que I'on peut exprimer de la maniére suivante d'apres la Figure
E-1b:

A >
hi =5j? =i (E-8)

A
hi_1 = E\/]'z — (i —1)? (E-9)

En combinant les équations (E-8) et (E-9), on obtient I'expression de P;j suivante :

A
YT A+t

W= —12—[j2—i?) (E-10)

Le facteur de probabilité (équation (E-10)) donne les coefficients de la matrice de probabilité
a utiliser dans le cas de particule sous forme de disque observée « sur la tranche ». L'expression tient
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compte de l'erreur ainsi que de I'effet de I'épaisseur de la lame mince sur la distribution en taille
apparente.

(a)

h i\‘
é 9 D. !
' TEM sample C4

1 TEM sample

Figure E-1 : a) Particules appartenant aux classes de tailles i et j résultant en un méme
diamétre apparent D; apreés projection et b) agrandissement sur un précipité d'une classe j
donnant une projection dans la classe i (issu de [142]).
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Développement d'un procédé de nitruration pour l'aéronautique. Etude des mécanismes
de durcissement sur des alliages fer/chrome nitrurés

Résumé : La nitruration est un procédé thermochimique permettant d'améliorer les propriétés mécaniques par
diffusion d'azote et précipitation de nitrures d'éléments d'alliages dans la zone traitée. Ce traitement se traduit
par une augmentation importante de la dureté et l'introduction de contraintes résiduelles de compression.
L'objet de I'étude était de développer un cycle de nitruration adapté une nuance d'acier destinée a des
applications fortement chargées pour des pignons de l'industrie aéronautique. Une étude paramétrique a
permis de déterminer la criticité des différents parameétres sur la réponse a la nitruration de I'acier choisi. En
s'appuyant sur ces résultats, un cycle de nitruration répondant aux critéres définis a pu étre proposé. Le
durcissement des couches nitrurées a été étudié sur un alliage binaire Fe-Cr afin de s'affranchir des
phénomeénes de précipitation complexes observés dans les nuances d'acier industrielles. Des analyses en
microscopie électronique en transmission ont confirmé, grace a l'interprétation compléte du cliché de
diffraction électronique, que trois familles de nitrures se développent sur les faces de la structure cubique
centrée de la ferrite et obéissent aux relations d'orientations de Baker-Nutting. Ces nitrures semi-cohérents
adoptent une géométrie de disques. Les analyses d'image ont permis l'identification des paramétres
microstructuraux de la précipitation (distribution en taille des précipités, épaisseur, distance inter-précipités et
fraction volumique). La connaissance de ces parametres a ensuite conduit au développement d'un modéle de
dureté, basé sur le contournement des précipités par les dislocations et prenant en compte la géométrie sous
forme de disques des précipités. Les résultats obtenus a partir des données expérimentales, ont montré que ce
modele estime correctement la dureté. Il a été démontré que l'utilisation de résultats issus de modeéles de
diffusion - précipitation ne permet pas de déterminer de maniére fiable le gradient de dureté de la couche
nitrurée. Cette incapacité résulte principalement de I'impossibilité de ces modeles a décrire correctement la
microstructure du point de vue de leur géométrie et de leur distribution en taille.

Mots clés : nitruration, acier, durcissement, microstructure, métallurgie, procédé

Development of a nitriding process for the aeronautic industry. Study of the hardening
mechanisms on nitrided ferritic binary alloys containing chromium

Abstract: Nitriding of steels is a thermochemical process for improving the mechanical properties by nitrogen
diffusion and associated to nitrides precipitation of the alloying elements within the treated zone. This
treatment results in a significant increase in hardness and to the introduction of residual compressive stresses.
The scope of the study was to develop a nitriding cycle adapted to a steel grade for heavily loaded applications
such as gears for the aerospace industry. A parametric study allowed the evaluation of the parameters
criticality on the behavior of the chosen steel after nitriding. Based on these results, a nitriding cycle fulfilling
the defined requirements has been proposed. Hardening of the nitrided layer was studied on Fe-Cr binary
alloys in order to avoid complex precipitation phenomena observed in industrial grade steel. Transmission
electron microscopy analyses confirmed, through the complete interpretation of the electron diffraction
pattern, that three nitrides families develop on the faces of the cubic centered structure of ferrite and obey the
orientation relationships of Baker-Nutting. These semi-coherent nitrides adopt a disk-shape geometry. Image
analyses allowed the identification of the microstructural parameters (size distribution of the precipitates,
width, inter-particles spacing and volume fraction). The knowledge of these parameters led to the
development of a hardening model, based on particles bypassing by dislocations and taking into account the
disk-shape geometry of the precipitates. It has been shown that the use of results coming from diffusion -
precipitation models does not permit to reliably determine the hardness gradient of the nitrided layer. This
inability results principally from the impossibility of these models to describe correctly the microstructure in
terms of precipitates geometry and their size distribution.

Keywords: nitriding, steel, hardening, microstructure, metallurgy, process
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