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RESUME

Notre étude s’inscrit dans le contexte d’un vaste projet d’optimisation et de simulation des
phénoménes et des processus réactionnels observés au cours de la nitruration des aciers CDV.

Par souci de méthodologie, cette famille d’aciers
Cr, Fe-Mo et Fe-V. Comme préalable, nous avons illustré par des essais expérimentaux menés dans les
conditions usuellement adoptées en pratique industrielle quelques effets importants de ces éléments
d’alliage sur la surface du matériau nitruré et ce & la lumiére des résultats de caractérisations
qualitatives (microscopie optique, microscopie électronique 4 balayage, diffraction des rayons X} et
quantitatives (analyses chimiques, analyses d’irage, profils de microduretés, essai tribologique).

Nous abordons ensuite la modélisation de la croissance des couches nitrurées maniant un
modéle analytique de diffusion et nous réalisons enfin une modélisation de la stabilité des phases en
fonction de la température et des taux d’azote et de I'élément d’addition en utilisant le modéle
thermodynamique de M.Hillert appliqué aux solutions régulidres (modéle des deux sous-reéseaux de
substitution et d’insertion).

Les résultats présentés sont comparés a ceux de plusieurs chercheurs pionniers du domaine et
font objet de remarques et de recommandations nous conduisant de ce fait & diverses conclusions.

ABSTRACT .

Our study is a part of a large modelization and simulation project of the phenomena and
reactional processes observed in case of CDV steels nitriding. First we illustrate with experimental tests
done in industriai conditions the more important effects of the additional elements on the binnary alloys
Fe-Cr, Fe-Mo and Fe-V nitrided surfaces. For this, we have effectued both qualitative analysis
(Scaning Electron Mjcroscopy, Optical Microscopy, X-ray diffraction) and quantitative analysis
(Chemical analysis , imaging analyms, Microhardnes profils, Tribological test).

Layer growth modelization is done in the second part by utlhz:mg a diffusional analytic model
after which we have modelized thermodynamical phase stabilities in function of the treatment
temperatures, the alloying elements and nitrogen contents. This is realized in accordance with M.Hillert
regular solution model applied to the phases which are described by one substitutional and one
interstitial solute.

The results are compared with those of other researchers then take us to some recammandations
and conclusions.

Mots clés: Nitruration, thermodynamique, solution réguliére, modélisation.



Au nom de Dieu le Clément, le Miséricordieux i doiniad Lk g kel
BINLIOTHEQUE — i -sadl)
Ecels Ratianale Pelytechnigue

DEDICACES

A LA MEMOIRE DE MA DEFUNTE MERE
A LA MEMOIRE DE MA DEFUNTE MERE

A LA MEMOIRE DE MA DEFUNTE MERE

A Mon Pére
A toute ma famille
A celles et'ceux qui me sont chers.



oli sadaal LJ'.J LJ“" [
DIBLIOTHEQUE — L=e=)!]
54

Ecele Hatienale Palytechn: ic)
Remerciements :

Je tiens tout d’abord a présenter mes plus vifs remerciements a mon promoteur
Mr M E Djeghlal pour son encadrement lucide et sa grande compréhension.

Je n'aurai garde d’oublier tous les enseignants du département de Métallurgie pour
tous les efforis consentis durant tout le cursus universitaire et en particulier les membres du

Jury qui ont bien voulu apporter lenrs critiques, observations et recommandations pour
parfaire ce travail.

Il sera fonciérement ingrat d’omettre d’exprimer toute ma gratitude a mes amis et
collégues Mr A.Sehisseh, N.Benrabia, M. Keddam, F.Mernache, S.Tazarourt, T.Yaici, N.Nait

Ali, L.Djaider et tous les autres amis de promotion qui m’ont encouragé, aidé et soutenu pour
mener a bon terme ce travail.

Je témoigne ici de ma gratitude a Mr O.Mansri et Mr D.Ouadjaout du HCR-UDTS
pour m’avoir aidé a réaliser certdines caractérisations.

A tous je réitére ma profonde reconnaissance et ’expression de ma profonde gratitude.



it “Bouniall Lol g eyl
CICLIOTHEQUE — i igadd)
SOMMAIRE Eeolo [letisnate Polytechnique

INTRODUCTION GENERALE. ... 1

Premiére Partie . Analyse Bibliographique.

I?” Chapitre . LA NITRURATION

............................................................... 3
I-1-Introduction... .......................... i3
I-2- Définition de la nitruration. ...._........................cccoiiiiii e, 3
I-3- Etude du diagramme d’équilibre Fer-azote...............................c 4
1I-4- Configuration des couches nitrurées.........................c. 5

I-4-a- La couche de combinaison (couche blanche)........................... 5
I-4-b- La couche de diffusion......................... 6
I-5- Propriétés des couches nitrurées.....................coiiii i 6
I-6- Problémes rencontrés dans les couches nitrurées.................................. 7
I-7- Les techniques de nitruration....................ooooi it 8
I-7-a- La nitruration Gazeuse.................cc.oiveiemiieeeieeeieeieeaan 8
I-7-a-1- Propriétés des couches obtenues............................... 8
1-7-a-2- Domaines et exemples d’application......................... 9
I-7-b- La nitruration liquide(en bains de sels)............................ 9
J-7-c- La nitruration ionique. .. ... 10
I-7-c-1- Avantages de la nitruration ionique............................ 10
I-8- Influence des éléments d’alliage. ... 11
1-8-a- Sur la couche de la combinaison........................o 11
I-8-b- Sur la couche de diffusion........................ 12
I-8-c- Sur la matrice ferritique....................c. 12
I-8-d- Surleprofil dedureté... ... 13
I-9- Traitements thermiques préalables & la nitruration ................................ 13
1-9-a-Trempe et revenu. ...t e 13
[-0-b- Bat TECUIL. .. ..ot et e et 15
I-10- Traitements thermiques consécutifs 4 la nitruration ............................ ... 15
. I-10-a- Stabilisation et détention......................... 15
2°™ chapitre - ETUDE DE LA DIFFUSION ET DE LA GERMINATION...........ccevvvn. 16
TE-1- IntroduCHiON ...t 16
11-2- Etude de la diffusion ... .. ... 16
11-2-a- Fondements de la théorie de Fick.......................o s 16
I11-2-b- Fondements de la théoriede Darken..........................n 16
11-3- Etude de la germination et de la précipitation.......................... 17
11-3-a- La formation des embryons. ................oocoo i 17
I5-3-b- La germination ... 17
I1-3-b-1- La germination homogeéne .........................coocin 17
11-3-b-2- La germination hétérogéne .....................oocin 17
11-3-b-3- La germination cohérente.............................. 17
I1-3-b-4- La germination incohérente............................. 18

1I-3-b-5- La germination continue et la germination discontinue .... . 18
11-3-c- Aspect phénoménologique de la précipitation au cours de la nitruration ..18

I1-3-d- Processus de précipitation observés au cours de la nitruration des
alliages faiblement alliés



E e e

JERIY S g PRI PRI SN
BISLIOTHEQUE — iz gad!
Ecele Bationsie Pelyteshniyue

3 Chapitre : LE FROTTEMENT ETL'USURE........................c..ccoieiiiii, 20
IH-1- IntrodUuetion. .. ... e 20
I-2- Le frottement. .. ... ..o e e 20

II1-2-a- Influence de certains paramétres sur le frottement........................ 20
I11-2-a-1- Influence de I'écart de dureté ...........................ooe, 20

I-2-a-2- Influence des surfaces.............................cooeeinn, 20

I11-2-a-2-1- Influence de I’état énergétique ....................... 20

111-2-a-2-2- Influence de la microgéométrie....................... 21

I1I-2-a-2-3- Influence de la configuration structurale. .. ... 21

I11-2-a-3- Influence de I’atmosphére........................cooeiiiee 21

I11-2-a-4- Influence de la charge appliquée................................. 21

L B 1T O OO PP 21
111-3-1- Mécanismes et types d USUTE.............ooitieiiiiiiiiee e eaenns 21
111-3-1-a- Lusure Adhésive....................cciii i 22

IT1-3-1-b- L’usure Abrasive................cooiiiiiiii 22

" 11I-3-1-c- L’usure par délamination..................... ... ... 22

I11-3-2- Relations pro’priétés mécaniques — tenue a 'usure........................ 22

47 chapitre .14 THERMOD YNAMIQUE ET SES APPROCHES ..............o.......... 23
IV-1- Iroduction. . ..o e e e e e 23
1V-2- Méthodes d’approche thermodynamique.............. e 23
IV-2-a- La thermodynamique classique......................c 23

1V-2-b- La thermodynamique statistique..........................oooeeeen 23

IV-3 Principes de la thermodynamique.....................oiiii 23
1V-3-a- Principe zéro de la thermodynamique...........................cooiee 24
1V-3-b- Premier principe de la thermodynamique................................. 24
IV-3-c- Deuxiéme principe de la thermodynamique............................... 24
IV-3-d- Le troisi¢me principe de la thermodynamique............................ 24

IV-4- Equilibre et thermodynamique des solutions solides................................ 25
IV-4-1- Equilibres stable et métastable................................. 25
1V-4-2 -Thermodynamique des solutions solides binaires........................ 25
IV-4-2-a- Cas des solutions solides idéales................................ 26

IV-4-2-b- Cas des solutions solides réguliéres............................. 26

Zé"’e partie : ANALYSE EXPERIMENTALE... ...........cooooiiiiiiii i, 28
I- INtrOdUCHON. .. ... e e e e 29
II- Elaboration et traitement des échantillons..... ... 29
1I-1- Elaboration des échantillons......................... 29

11-2- Traitements thermiques des binaires élaborés............................... 29

T1-2-a- Traitement de trempe................cooveiieieiiiieiiiee e, 29

I1-2-b- Traitement de revenu. .. ... ..............oiiiiiiiiiiineanss 30

I1-3- Conduite de la nitruration. ... 30

11-3-a- Préparation des échantillons................................... 30

I1-3-b- Analyse chimique de binaires élaborés............................. 30

II-3-c- Conditions opératoires de la nitruration............................ 32

I[1-3-c-1- Choix de la température.......................ooo e 32

I1-3-c-2- Choix du temps de traitement............................ 32

II-3-c-3- Choix de {’atmosphére.......................... . 32

111- Analyse micrographique des binaires nitrurés. .......................... 33



Sloich isanzal Ltk ol L juu
RISLIDTHEQUE — iz ond)
Eccle Nationala Palytechnigus

III-1- Préparation des échantillons... ... = 7T 34
111-2- Présentation des résultats.........................oooiiviiieinnn 034
I11-2-a- Microscopies et analyse d’image................................... 34
III-2-b- Analyses par diffractiondesrayons X........................ ... 41
ITi-3- Description et interprétation des résultats................................... 43
I11-3-a- Les alliages Fer-chrome nitrurés. .......................o s 43
II1-3-b- Les alliages Fer-molybdéne nitrurés............................... 43
II1-3-c- Les alliages Fer-vanadium nitrurés................................. 43
I'V- Caractérisation micromécanique des alliages binaires nitrurés........................ 44
IV-1- Mesure des microduretés ... 44
1V-2- Interprétation des profils obtenus................. ... 45
IV-3- Analyse tribologique des binaires............................. 46

IV-4- Interprétation de ’évolution générale du coefficient de frottement... ... 47

3*™ partie ; LA MODELISATION ... oo e, 48
- INTRODUCTION GENERALE .. 49

Partie A : Modélisation de 1a croissance des couches, des profils de concentration d’azote et

des gains massiques conséquents & la nitruration.......................... 50
I-Introduction. ... ... 50
II- Présentation du modéle mathématique de la diffusion de I’azote dansle fer...... 50

II-1- Démarche adoptée. .. ... 50

I1-2- Diffusion de 'azote dans leferpur...... ... 51

1I-3- Expressions des profils de concentration d’azote............................ 51

II-4- Algorithme de calcul... ... 53

I11- Présentation et interprétation des résultats. ... 54
Ve CONCIUSION. .. . .ot e e e e et e e 59
Partie B_: Modélisation thermodynamique de la stabilité des phases............................. 60
I- IntrodUCtion. . ... e 60
I-Le modéle de MHILLERT...............ccoviiveriiieeee e O 60
II-1- La notion de fractionde site................oooiiii 61

I1-2- Calcul des différentes contributions énergétiques............................ 61

11-3- Evaluation de la contribution magnétique............................. 62

I11- Application du modéle des solutions réguliéres de M- Hillert......................... 63
I11-1- Présentation des phases étudiées...................coooiiiiiiiin 63
10-1-1-La mitroferrite (@) ... 63

I1I-1-2- La phase austénitique (Y).............cooooviiiiiiii i, 64

TII-1-3- Le nitrure gamma prime {(y')..........cooviiiviiiiin i 64

1I-1-4- Le nitrure epsilone (€)... ... 64

IIT-1-5- AULTes MItIUCES. ..oooe oot 64

111-2- Algorithmes decalcul.................. 64

IT1-2-1- Energie de Gibbs en fonction de la température ..................64

I1I-2-2- Energie de Gibbs en fbnction des concentrations................ 66
IV- Présentation des résultats....................oooooi a7
IV-1- Cas du systema Fer ¢hrome-azqte. ... 67.

Iv-1-1- Interprgtwgn des resql;ats du systéme Ee Cr-N...............75



ohotid sasid b IR W
GIBLIDTHEQUE ~— i ssul}
Ecele Natisnsle Pelytechnique

IV-1-2- conclusion partielie. B S —— 75

IV-2- Cas du systéme fer-molybdéne-azote. .................................. ... 75

1V-2-1- Interprétation des résultats du systéme Fe-Mo-N.............. 81

1V-2-2- Conclusion partielle............................. ... 81

IV-3- Cas du systéme fer-vanadium-azote ......................................... 81

IV-3-1- Interprétation des résultats du systéme Fe~-V-N... ... 84

IV-3-2- Conclusion partielle...................................... 84

CONCLUSION GENERALE . ..., 85
BIBLIOGRAPHIE. .. ... e e 86
ANNEXE 1 : Le diagramme d’équilibre Fer — Azote .................... SUTUURUSPRRP 94
ANNEXE 2 : Le diagramme d’équilibre Fer —Chrome ...................................... 95
ANNEXE 3 : Le diagramme d’équilibre Fer —Molybdéne .................................. 96

ANNEXE 4 : Le diagramme d’équilibre Fer — Vanadium ................................... 97



A sssazed L § Lopud

oo ‘_ﬁ—iw‘ Premidre partie : ANALYSE BIBLIOGRAPHIQUE
‘Ecm tiatienale FelytechRIGEo T
i

S

- INTRODECTION GENERALE :

~ L’automatisation a grande échelle des procédés d’élaboration, de mise en forme et de
traitement des matériaux métalliques conditionne de nos jours toute avancée technologique et
rentabilité économique. Cependant, & I’amont de toute optimisation automatique des
traitements, on retrouve la modélisation du comportement des matériaux. Cette derniére fait
appel a des raisonnements physiques ou physico-chimiques traduits par des équations et
artifices mathématiques ayant généralement comme support ’outil informatique.

Dans cet ordre d’idées, la nitruration des aciers industriels CDV se trouve sujette a de
vastes projets de modélisation et d’optimisation dans lesquels de multiples organismes
internationaux de recherche - développement concourent.

Notre présent travail se véut une contribution & ces travaux menés entre autre dans le
laboratoire Meca-Surf & 'université Saint-Jerdme de Marseille II.

La démarche adoptée consiste a discrétiser I’acier CDV en alliages binaires Fe-Cr, Fe-
Mo et Fe-V, comprendre et élucider tous les phénoménes et les interactions sévissant dans ces -
matrices au cours de leur nitruration, puis extrapoler aux cas des ternaires et des quaternaires
concemes.

Pour ce faire, Nous avons jugé intéressant de diviser notre travail en trois grandes
parties. D’emblée comme premiére partie, nous développons une analyse bibliographique sur
tout ce qui a trait a la nituration.

Le premier chapitre de cette partie comprend une étude théorique détaillée de la
nitruration. Le second, concerne la diffusion et la germination puisque étant i I'origine de
toutes les transformations relevées au cours de ce traitement de surface. Dans le troisiéme
chapitre, nous analysons le frottement et 'usure pour pouvoir mettre en exergue Papport de la
nitruration sur ce point. L’étude de la thermodynamique des solutions solides vient comme
quatriéme chapitre, clore cette analyse bibliographique.

La seconde partie traite des approches expérimentales menées conjuguées a des
caractérisations qualitatives(microscopies optiques et électroniques, diffraction des rayons-X )
et quantitatives (microduretés, analyse d’images)

Dans la troisiéme partie, nous procédons a la modélisation de la croissance des
couches nitrurées en développons un modéle analytique de diffusion et aussi & la modélisation
de la stabilité thermodynamique des phases en utilisant le modéle thermodynamique de
M HILLERT appliqué dans le cas des solutions solides réguliéres.

Au terme de cette étude, nous présentons une somme de remarques et nous tirons
plusieurs conclusions et recommandations pour les travaux futurs dans ce domaine.
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Chapitre I : LA NITRURATION,

I-1 : Introeduction :

A la différence des traitements thermiques et thermomécaniques qui eux intéressent
tout le volume, les traitements superficiels ne concernent que la surface ou plus exactement
une certaine profondeur trés limitée de I’échantillon traité.

11 est connu de tous que dans de trés nombreux cas, en particulier dans les industries
mécaniques, ce sont surtout les surfaces des organes qui sont soumises & des sollicitations
mécaniques sévéres de natures diverses : frottement, usure, sollicitations de fatigue... etc. 1l
faut alors conférer des propriétés particuliéres aux couches externes des piéces en leur
appliquant des traitements appropriés. - '

Les traitements superficiels ont essentiellement pour objectif de durcir
superficiellement le métal (ce qui améliore la résistance a l'usure et au frottement) et de
produire un systéme de contraintes de compression favorable a la tenue des piéces en service
notamment pour celles qui sont sollicitées en fatigue, tout en gardant une structure résiliante
et ductile au ceeur, chose qui confére & I'ensemble une combinaison intéressante de propriétes
telles qu’une bonne résistance mécanique et une bonne ténacité.

Usuellement, on peut classer les procédés de traitements superficiels en trois grandes
catégories [1]

a Les traitements mécaniques avec déformation plastique du métal localisée en surface ;

0 Les traitements de durcissement par trempe aprés chauffage superficiel sans modification
de la composition chimique des couches superficielles ;

o Les traitements thermochimiques, dont ’objet est de modifier la composition chimique
des couches superficielles, en vue d’obtenir les caractéristiques désirées soit directement
soit a I’aide d’un traitement thermique ultérieur.

La nitruration gazeuse, objet de notre étude, fait partie de cette derniére famille.

I-2- Définition La nitruration :

‘La norme frangaise NFA 02-010 définit la nitruration comme étant un «traitement
thermochimique auquel est soumis un produit ferreux pour obtenir un enrichissement
superficiel en azote »{2].

Ce traitement consiste & fixer I’azote a la surface du métal par réaction chimique et a
le faire diffuser en phase ferritique (phase o) afin qu’il forme avec le fer et les éléments
d’alliage de I’acier des zones de Guinier-Preston et des nitrures trés fins capables de produire
un durcissement de la couche enrichie.
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1-3- Etude du digramme d’équilibre Fer-Azote :

11 en ressort de ce fait que le diagramme de phase Fer-Azote est I’un des outils les plus
indispensables quant a la bonne maitrise du traitement lui-méme.
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Figure 1 : Diagramme d’équilibre Fer - Azote [3].

-~

Ce diagramme montre I’existence

D’une solution solide o d’azote dans le Fer & trés faible solubilité en azote.

D’un nitrure (y'-FesN ) de structure cubique a faces centrées dans laquelle 1’azote occupe

le site octaédrique situé au centre de Ia maille. Ce nitrure est stable dans un domaine de

composition qui, 4 590°c, 8’¢tend entre 19 et 20.2 atomes % d’azote soit 5.54 5.75% en
masse. Sa dureté est d’environ 800 Hv.

Du nitrure & de structure hexagonale compacte dont les sites octaédriques sont occupeés par
des quantités d’atomes d’azote variables selon la composition du nitrure. Sa formule est de
type Fe;3N. Ce nitrure est stable a partir de 24 % atomes % a 570° soit 7,35 % en masse.
La limite d’existence du nitrure € correspond a I’apparition du nitrure Fe;N
orthorhombique. Par ailleurs, il se révéle thermiquement instable lorsque sa teneur en
azote dépasse 10% en masse. )

Les nitrures susceptibles de se former en présence d’autres éléments d’alliage sont portés
sur le tableau 1 ci ~dessous [4].
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Affinité standard
Phase Réseau de Bravais | Paramétre 10m de formation
( J/mole de N3)
a=5530
Fe;N Orthorhombique b=4.835 -71.82
c=4.425
FeaN cfe a=3.790 ' -28.58
MoaN cfc a=4.196 +33.15
MnsN, Hexagonal a=2.834
b=4.451
CIN - cfe a=4149 +105.14
CrsN Hexagonal a—=4.818 +115.94
b =4.490
Mn;N cfc a=3.875
a=13.38
SizNy Orthorhombique b=8.60 +233.80
c=774
VN cfe a=4139 +359.07
a=3.110
AIN Hexagonal ‘ +472.54
TiN cfec c=4975 +513.56
a=4244

Tableau 1 : Structures cristallographiques et affinités standards de formation
de certains nitrures a 540°C [4].

1-4- Configuration des couches nitrurées :
la principale configuration des couches nitrurées suivant le procédé de nitruration, les
conditions de traitement et la composition chimique de I’acier se présente comme suit :
- La couche de combinaison {couche blanche).
- La couche de diffusion.
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I-4-a- La couche de combinaison {couche blanche) :

La couche de combinaison superficielle d’épaisseur faible (_|usqu a 30um environ) et
dans laquelle I’azote est combiné au fer sous forme de nitrures & ou y', peut suivant les
conditions de nitruration et le matériau de base utilisé présenter :

o Une absence totale de la couche blanche (couche de combinaison ) pour les faibles apports
d’azote.

a Une couche monophasée y' (si la concentration en azote et maintenue a un niveau

suffisamment faible) ou aussi quasi monophasée € (forte concentration en azote &
570°¢).

o Un mélange de phases € et y' avec des proportions variables selon les conditions
opératoires.

Remarque :

On observe parfois dans la couche ¢ des porosités dont la presence 5 expllque [5] de la
facon suivante : les pressions partielles d’azote moléculaire qui conduisent a la formation
des nitrures & partir du milieu réactionnel habituel sont trés élevées (plusieurs milliers de MPa
). L’équivalent de ces pressions partieties est maintenu au cours de traitement & la surface du
matériau. Toutefois, & 'intérieur des couches ce n’est pas le cas, et il y a donc tendance a un
retour a {’équilibre thermodynamique avec décomposition partielle des nitrures et production
d’azote moléculaire. D’autres hypothéses ont été avancées pour expliquer la présence de ces
POTOSItES :

o La déficience d’alimentation en fer lorsque la teneur en azote dans la couche de
combinaison est trop élevée (la cinétique de formation de la molécule €tant plus
rapide que la croissance de concentration dans la solution solide).

o L’attague corrosive du Fer par les agents présents dans le milieu nitrurant.

I-4-b- La couche de diffusion :

La couche de diffusion d’épaisseur pouvant aller de 0.05 4 0limm qui est sous-jacente
4 1a couche de combinaison, peut étre seule 4 exister. Dans le fer pur (ou I’acier non allié),
’azote qui diffuse en solution solide d’insertion conduit & un trés faible durcissement selon
[’enrichissement en azote. La solution solide est conservée si le métal est refroidi rapidement
a partir de la température de nitruration. Si le refroidissement est lent ou si le métal est
soumis 4 un revenu aprés trempe, des nitrures précipitent, conduisant a une seconde
possibilité de durcissement dit durcissement par précipitation.

- Si I’acier ne contient pas d’éléments d’alliage ayant une grande affinité pour I’azote, celui-
¢i est en solution solide d’insertion et suivant la vitesse du refroidissement qui fait suite & la
nitruration, il peut rester en solution si le refroidissement est rapide, ou précipiter plus au
moins complétement sous forme de nitrures de fer s’il est lent, précipitation qui est
accompagnée d’un durcissement modéré des couches superficielles (jusqu’a 500 HV au

plus).

- Si I’acier contient des éléments ayant une grande affinité pour 1’azote tels que le manganése,
le chrome, le vanadium, I’aluminium, le titane, il y a formation de fins précipités de nitrures et
augmentation corrélative trés lmportante de la dureté des couches superﬁcnelles avec création
de précontraintes de compression car la formation de ces précipités s’accompagne d’une
augmentation de volume.
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1-5- propriétés des couches nitrurées :

La surface nitrurée des aciers alliés de nitruration peut atteindre des duretés tres
élevées de I’ordre de 850 a 1300HV, alors que la dureté aprés trempe des aciers les plus durs
ne dépasse pas 900HV. De ce fait, la nitruration est particuliérement recommandée pour
toutes les piéces devant présenter une trés grande résistance & I'usure et au frottement, en
recherchant de préférence la formation d’une couche monophasée (g ou v' ).

La nitruration éléve également de fagon notable la limite d’endurance des piéces grace
a I°élévation de la dureté superficielle et & I’introduction en surface de contraintes résiduelles
de compression. Dans ce cas, une couche de diffusion seule et la plus favorable [6].

La zone de diffusion, par sa dureté, participe a la résistance & 'usure de la surface
comme un soutien de la couche de combinaison. Par sa profondeur et ses gradients de dureté
et de contrainte, elle contribue 4 améliorer la tenue a la fatigue [7].

En pratique, si on souhaite avant toute chose une amélioration de la tenue & 'usure en
cherchera la dureté maximale ; si Pon vise plutdt la tenue aux efforts mécaniques, on
préférera des duretés plus faibles pour une plus forte profondeur.

Remargue .
Notons que la loi d’obtention de la profondeur de nitruration (e) en fonction du temps

de traitement (t) est de la forme: e =K Vi [6]. La profondeur conventionnelle de diffusion
est définie comme étant la distance entre la surface et la couche ayant une dureté
correspondant a celle du cceur (mesurée en HV ) augmentée de 100 HV. Cette notion
d’épaisseur n’est pas suffisante pour exprimer I"allure du gradient qui peut prendre, & priori,
des allures extrémes.

I-6- Problémes rencontrés dans les couches nitrurées :

11 faut savoir qu’il y a un risque avec les couches dures d’accélérer la propagation des
fissures dés Pinstant o0 celles-ci sont initiées. C’est la raison pour laquelle il faudra parfois
chercher 4 faire des protections contre la nitruration dans les zones soumises 4 des contraintes
d’extension comme certains angles rentrants sur des outillages de frappe.

Dans la réalité industrielle, pour diminuer les gradients d’azote et de duret¢ dans la
zone de diffusion et réduire I’épaisseur de la couche blanche (trés dure, poreuse et de
coefficient de dilatation contrastant avec celui de la zone de diffusion, d’ou risque permanent
de fissuration), on fait subir aux piéces traitées une phase de diffusion. C’est une période
située en cours de cycle ou en fin de cycle, de maintien & la température de la nitruration dans
un milieu neutre.

Tl faut aussi, quoi qu’il en soit éviter de provoquer la formation de nitrures ou de
carbonitrures de grandes tailles concentrés dans la zone de diffusion paraliéles & la surface,
perpendlculalres au flux de diffusion. Ces défauts appelés parfois «cheveux d’ange» sont
dangereux vis & vis des risques de décollement de la couche en fonctionnement. La maitrise
du potentiel nitrurant permet d’éviter ce phénoméne. ‘

D’autre part, il peut y avoir des précipitations de nitrures aux joints des grains dans des
couches ou la concentration en azote est élevée et pour des refroidissements lents apres
nitruration d’ou la nécessité de mettre en ouvre des vitesses, de refroidissement assez rapides
par introduction d’un gaz froid. Lorsque ces défauts existent, on.observe une propagation des
fissures de fatigue en fonctionnement le long de ceux-ci. [7,8].
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Notons aussi que ’ensemble des transformations liées a la nitruration (croissance du
composé définie dans les couches blanches et dans une moindre mesure gonflement du réseau
cristallin par précipitation des nitrures) provoquent une variation des cOtes positives de
V’ordre de 0.01mm [7]. .

1-7- Les technigues de nitruration : :

La nitruration s effectue généralement sur I’acier a structure martensitique revenue.
Elle est réalisée dans la plupart du temps a une température comprise entre 450°C et 580°C
inférieure a la température de revenu de I’acier et a la température de la transformation
eutectoide (592°C) du binaire fer-azote pour éviter la formation de l'austénite.

Toutefois, avec les aciers au carbone du type XC qui sont utilisés a I’état recuit et avec
les aciers & dispersoides dont les caractéristiques sont obtenues directement par
refroidissement controlé ou non aprés laminage ou forgeage, la nitruration peut étre réalisée
sans inconvénients sur les structures de type essentiellement ferrito-perlitiques de ces aciers,
car elles peuvent supporter des maintiens a des températures inférieures a 600°c sans
diminution notable de leurs caractéristiques par suite de présence de fins précipités
durcissants.

I-7-a- La nitruration gazeuse :

L’agent de nitruration le plus couramment utilisé est un mélange de gaz ammoniac et
d’azote ou de gaz ammoniac et de gaz endothermique. Le gaz endothermique apporte, en
outre, du carbone qui stabilise la phase & et augmente sa cinétique de croissance.

L’apport d’azote & la surface est obtenu par dissociation thermique d’ammoniac,
catalysée par Fe, et ce entre 125°C et 225°C 40.1 MPa: [9].

2 NH3 —>» Nz + 3H:z [9]
La température usuelle de la nitruration gazeuse est comprise entre 500 et 550°.
Les couches nitrurees obtenues comprennent en général :

a- Une zone de combinaison (5 4 30 pm) en surface constituée en proportions variables de
nitrure de fer y'-FesN ( CFC ) relativement ductile et/ou du nitrure &-FexsN (HC)
relativement fragile et de bonnes propriétés tribologiques.

b- Une zone de diffusion (50 & 800 pum ) constituée d’une solution solide d’azote en insertion
dans la ferrite (nitroferrite) dans laquelle sont précipités des carbonitrures ou nitrures des
éléments d’alliage (CrN, AIN,... ) sous forme de particules suffisamment fines et résistantes &
la coalescence pour conduire & un durcissement par précipitation de la nitroferrite. Les duretés
obtenues peuvent atteindre 900 & 1100 HV

1-7-a-1- Propriétés des couches obtenues :

_ Amélioration des limites d’endurance surtout en flexion ou en torsion suite & la création
de contraintes de compression. .

_ Des duretés élevées de 600 a 1100 Vickers se maintenant jusqu’a 500°C et
associées & une résistance & 'usure €levée. :

- Les couches nitrurées présentent le plus souvent une résistance 4 la corrosionet a la
fatigue-corrosion remarquable.
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- L’opération de nitruration se faisant a température relativement basse, sur coeur stabilisé
enune seule étape et ne mettant pas en jeu de transformations de phases, conduit a des
déformations minimales

Un des désavantages de la nitruration gazeuse est la longueur du traitement (de
quelques heures a quelques jours) ce qui éléve considérablement le coiit. En outre les couches
de combinaison polyphasées sont souvent fragiles. Cependant, on peut les éliminer par
rectification, par usinage électrochimique ou par immersion alcaline suivie d’un sablage.

1-7-a-2- Domaine d’application :

La nitruration gazeuse est plus usuellement appliquée aux aciers trempés et revenus.
La température de revenu est supérieure a celle de la nitruration pour éviter les déformations
du coeur en cours du traitement. Afin d’obtenir une ténacité convenable & cceur, la teneur en
carbone est comprise entre 0.3 et 0.4 %. Une addition de molybdéne (0,2%) est nécessaire
afin d’éviter une éventuelle fragilisation lors du maintien a4 500°C {zone critique du
phénoméne de fragilité au revenu).

Les deux plus importantes nuances sur lesquelles s’applique la nitruration gazeuse sont :
- les aciers au chrome-molybdéne.
- les aciers au chrome—aluminium-molybdene.

Exemples ¢’application :

- Axes de pistons, soupapes, vilebrequins, arbres de machines-outils, arbres de pompes a
eau ; '

- Pignons de boites a vitesses (aéronautique ).

I-7-b- La nitruration liguides (en bains de sels) :

Elle utilise des bains de sels fondus (cyanures alcalins) vers 570°C. Elle est applicable
aux aciers non alliés et aux aciers de nitruration alliés. [6]
L’apport d’azote est dii 4 la décomposition des cyanates formés par oxydation des cyanures :

4NaCN+20; - 4 NaOCN
4 NaOCN — Na;C0O; +2NaCN+CO+2N

Le bain nitrurant est faiblement carburant, mais a la température utilisée, la diffusion
d’azote est trés prépondérante.

La couche formée a une structure complexe :

- Une zone superficielle mince, riche en azote et contenant des nitrures de type &-FeasN
trés résistante au grippage et a I’usure (10 2 20 pm ).

- Une zone de diffusion (jusqu’a 500 um) équivalente & celle obtenue en nitruration
gazeuse. Elle n’atteint des duretés élevées que pour les aciers au chrome et 4 I’aluminium.

Remarque :
La nitruration liquide est moins adaptée que la nitruration gazeuse a I’obtention de

couches nitrurées épaisses (>300 pm). Cependant, la présence simultanée d’azote, de carbone,
d’oxygéne et éventuellement de soufre, dans certains procédes, accelére la cinétique de
nitruration ; une couche de 20 pm peut étre alors obtenue en 1h.30 mn de traitement vers
570°C.
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1-7-¢- La nitruration ionique :

Le manque de souplesse, la lenteur des traitements thermochimiques ou bien encore
les températures élevées imposées ont orienté les recherches vers un autre type de traitement
dérivé dans 1’esprit initial, mais plus performants : les traitements thermoioniques. Ce sont
une application des propriétés de la décharge électrique luminescente qui est obtenue dans un
gaz raréfié en deux électrodes ou I’on applique une différence de potentiel [6].

La nitruration ionique permet Pintroduction d’azote & partir des ions d’un plasma
obtenu par décharge électrique sous quelques centaines de volts dans un mélange (N, + NHj3)
a faible pression (voisine de 3 Torrs ).

Les piéces & traiter constituent la cathode, la paroi de I’enceinte jouant le rble
d’anode. Le plasma ne se forme qu’au voisinage immédiat de la surface qui est bombardée
par un flux uniforme d’ions dont I’énergie peut atteindre plusieurs watts / cm?. Cette énergie
cinétique des ions se dissipe en énergie calorifique a la surface des piéces qui s’échauffent
jusqu’a une température que Pon peut contrdler et réguler. Il y a simultanément décapage de
la surface par pulvérisation cathodique (ce qui la nettoie et lui assure une trés grande réactivité
chimique) et transfert d’ions d’azote dans le métal.

La couche de nitruration comprend trois zones successives dont les importances
relatives dépendent des paramétres technologiques: pression, température, temps,
composition du gaz...etc.

a- Une zone de combinaison fragile trés fine : dépdt de nitrures qui disparait quand le flux
ionique augmente |
b- Une zone de combinaison de trés haute dureté allant de 10 4 30 pm. Selon les conditions,
on obtient :
a Une phase type y'-FesN cubique, de dureté 1000 a 1200 Hv et de bonne résistance
a Vusure et & la torsion.
o Une phase type &-Fe;sN hexagonale, de dureté 1200 2 1300 HV et de bonne
résistance 4 I'usure et a la corrosion.
¢- Une zone de diffusion de 100 & 500 pm selon la durée de I’ operatlon de bonne tenue a la
fatigue.
" Cependant, en pratique on peut réaliser & volonté, les configurations superficielles
suivantes :
o Une couche de combinaison € de 0 4 20 um d’ epalsseur plus une couche de diffusion de
quelques dixiémes de millimetres.
o Une couche de combinaison € de 0 & 10 pm d’€paisseur plus une couche de diffusion de
quelques dixiéme de millimétres.
o Ou umquement une couche de diffusion, et ainsi optimiser les structures en vue d’obtenir
les caractéristiques souhaitées.

I-7-c-1- Avantages de la nitruration ignique :
Les Avantages par rapport aux procédés conventionnels sont :

o Une plus grande rapidité de traitement (durée 4 4 5 fois moindre ) ;

o Des déformations trés faibles permettant d’éviter les rectifications aprés traitement (piéces
compliquées) ;

o Le décapage ionique des surfaces nous évite de recourir & une desactwatlon chimique des
nuances inoxydables ;

o La souplesse dans I'obtention d’un type choisi de couches adaptees aux besoins et en
particulier de couches de combinaison monophasées y' moins fragile et quasi-exempte de
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contraintes internes qui s’établissent aux interfaces € /y' dans les couches polyphasées.

Le tableau 2 ci-aprés, résume ces différents procédés de nitruration et dresse une
comparaison entre eux [7].

Nitruration Gazeuse

Nitruration ionique

Nitruration en bains

de sels
Choix de température oul 010)! NON
de combinaison € ou € uniquement
,yl
Plage de température 510 a 600°C 400 3 600 °C 565 a 590°C
Absence de couche de OUI (difficile) OUul NON
combinaison
Epaisseur de couche | Réglable en fonction | Reglable en fonction Réglable en f(t) |
de combinaison (T, t,composition atm) | (T, t,composition atm)
Profondeur de Non limitée . Non limitée Limitée 3 0.25
diffusion F (T, t, acier) F (T, t, acier)
Temps de traitement 6a80h(+) 1a60h(+) <1aé6h
Influence de la Faible Forte Négligeable
morphologie des
piéces
Possibilité de réserves Moyen Bonne Mauvaise
( protection )
Propreté aspect Bon Trés bon Moyen
Nitrocarburation QCui Qui Toujours
Nitrocarburation  + Peu pratique Difficile Procédé éprouvé
Oxydation '
Facteurs principaux Temps et gaz Amortissement et Sels et déchets
de coiit temps

Assurance qualite
contrdle du process

Controle des
parametres
T°- débit de gaz

Contrdle des
parametres
difficulté lide a la

Tres facile

forme des piéces

Tableau 2: Eléments de comparaison des procédés de nitruration [7].

I-8- Influence des éléments d’alliage :

1-8-a- Sur Ia couche de combinaison :

D’une facon générale, la plupart des éléments fo

rmant des nitrures vont géner le

développement des couches de combinaison, et pour des matériaux ferreux trés alliés, elles
ne se développeront pas de maniére significative.
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Les duretés des couches de combinaison alliées varient peu dans le cas du nitrure €
(environ 900 HV), alors que I’on constate de légéres différences pour vy dont la dureté peut
évoluer de 600 & 1000 HV selon les éléments d’alliage.

1-8-b- Sur la couche de diffusion :

En ce qui concerne la couche de diffusion, si I’élément d’alliage réagit avec I’azote, il
peut se produire un durcissement important par formation de zones de Guinier—Preston ou
par précipitation de nitrures ou carbonitrures. Ce durcissement dépend de [’affinité de I’azote
pour 1’élément considéré mais aussi, pour une part importante, des paramétres cristallins du
précipité formé.

D’aprés HMICHEL [4], les nitrures hexagonaux précipitent essentiellement sur les
défauts du résean de la ferrite et participent peu au durcissement de la couche de diffusion.
Toujours selon les mémes auteurs, ceux qui possedent une structure cubique a faces centrées
avec un paramétre cristallin voisin de 4,04.10"° m précipitent sous forme semi-cohérente et
peuvent conduire & des durcissements importants. Le nitrure de chrome, proche de ces

exigences est particuliérement efficace ; Par contre aluminium ne conduit qu’a de faibles
duretés.

Ces données sont toutefois profondément bouleversées en présence de plusieurs
éléments d’alliage. Des modifications notables des conditions de germination et de croissance
des précipités peuvent alors intervenir.

Le manganése semble, dans le cas des alliages industriels jouer un rdle important. 1l
modifie activité de ’azote dans la ferrite et forme avec cet élément des zones Guinter-
Preston qui constituent des pré-précipités [11,10] qui conduisent alors & des durcissements
importants ou qui peuvent servir de sites préférentiels de précipitation. Cette influence peut
expliguer les hautes duretés obtenues avec ’aluminium dans les aciers et les fontes (il y a
toujours du manganése dans ces alliages) et celles des fontes & haute teneur en silicium.

L’action du carbone contenu dans 1’acier ou la matrice d’une fonte est complexe et
dépend de la forme sur laquelle il se présente. L’azote qui diffuse modifie le potentiel
chimique du carbone, I’obligeant a migrer vers le ceeur de la piéce; il va également se
substituer a Iui dans certains carbures. Cofente et ses collaborateurs [10] signalent que ce
mécanisme pourrait conduire & une pré-précipitation a partir d’éléments d’alliage initialement
combinés au carbone MsC et qui sont restés libres une fois que le carbone a migreé.

La cinétique de formation de la couche de diffusion quant a elle dépend de I’affinité
du constituant métallique pour 1’azote, de la facilité de germination et croissance du précipite
et bien siire, de la température de nitruration et de Iapport d’azote.

1-8-c- Sur la matrice ferritique :

1 faudra appréhender cette influence de deux angles.

Le premier concerne le type de modifications qu’ils apportent au domaine de stabilité
de Pausténite. On parlera alors d’effet gammagene ou alphagéne (Cr, Mo, Ti, W, V, Nb, St)
respectivement par rapport a une stabilisation ou rétrécissement du domaine de stabilité de
1’austénite.
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Le second est inhérent a la tendance des éléments & se substituer en partie aux atomes
“de fer de la cémentite (cas du Mn) ou & former des carbures. Citons dans 'ordre croissant

d’affinité pour le carbone : le chrome, le tungsténe, le molybdéne, le vanadium, le titane et le
niobium [12].

Ces deux aspects influent énormément sur les propriétés mécaniques de la matrice.

1-8-d- Sur le profil de dureté :

Pour décrire I’action des éléments d’alliage sur le profil de dureté, on utilise souvent le
classement proposé par D.H. Jack et B.J.Lightfoot [13] qui consiste 4 grouper les éléments en
trois grandes classes selon le type d’interaction avec 'azote :

a- Les interactions fortes qui se produisent, par exemple, dans le cas d’alliages binaires
ferreux Fe-X dont les teneurs en éiément d’addition sont les suivantes

Cr> 5%, V> 1%, Ti > 2%. On obtient alors des profils qui sont caractérisés par une dureté
constante en surface et une trausition avec le cceur trés brutale : dés qu’un atome d’élément
d’alliage est touché par le front de diffusion de ’azote, il y a durcissement.

b- Les interactions faibles qui caractérisent le fait qu’une forte sursaturation en azote soit
nécessaire pour faire apparaitre les premiers germes de nitrures. Le durcissement est alors
contrdlé par la vitesse de réaction et de formation des nitrures.

Ce type de comportement est observé pour les alliages binaires Fe- 5% Mo ouFe-Crde 1 a
2% de chrome.

¢- Les interactions moyennes qui ont un comportement intermeédiaire par rapport aux deux cas
précédents. On peut alors définir une zone de transition progressive de Ja dureté {Ax). Des
études menées a 1’école des mines de Nancy ont permis de préciser et parfois de modéliser
I’action des principaux éléments d’alliage sur le profil de dureté [10,14,15].

Les éléments tels que le siticium et le carbone par leur action sur la solubilité de I’azote oni
un effet défavorable pour le maximum de dureté et ont tendance 4 augmenter la zone de
transition { Ax). On notera aussi la forte action de la température de traitement sur le profil de
durete. :

1-9- Traitements thermiques préalables a la nitruration :

1-9-a- Trempe ¢t revenu :

1 état structural (configuration microstructurale) du matériau sur lequel va étre effectuée
la nitruration est particuliérement important et dans beaucoup de cas détermine la qualité du
produit final.

Généralement la plupart des aciers sont utilisés a I’état trempé et revenu. Notant que
dans cette éventualité, il est nécessaire que le dernier revenu ait été pratiqué & une température
supérieure a celle de la nitruration, afin que fes caractéristiques du métal de base n’évoluent
pas (typiquement 204 50°C).
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Les états conseillés industriellement avant nitruration pour certains aciers de forge et

d'estampage ainsi que les caractéristiques obtenues aprés nitruration sont portées sur le
tableau 3 ci-aprés.

Caractéristiques de la couche nitrurée

Couche de
combinaison

Couche de diffusion

NUANCES FIGURANTS DANS LA NORME NF A-35-590

Nuances

Dureté en HV
0.1

Dureté en
HV 0.1

Epaisseur
maximale
mm

Etat de traitement
thermique de I'acier
avant nitruration

Ecart entre Ia
température du
revenu le plus
¢levé et celle de
nitruration

°C (1)

40CrMo V 13

000 a 1100

800 a 1200

02a04

Trempe + revenu a
température
supérieure ou égale
a530°C

30

X 38 CrWMoV 5
X3 CrWMoV 5

X 38 CrMoV 5-3
X 40 CrMoV 5

950 a 1100

850 4 1200

02404

Température + deux
revenus, 'un de ces
revenus devra étre
réalisé a une
température
supérieure ou égale
a 580°C

30

32CrWMoV 12-28

950a 1100

000 a 1300

02a04

Température + deux
revenus, I'un de ces
revenus sera réalisé
a une température
supérieure ou égale
a 580°C

30

X 80 CrWwMoV
42-16

1000a 1300

Inférieure ou
égale 3 0.10

Température + deux
revenus, l'un de ces
revenus devra étre

réalisé a une
température
supérieure ou égale
a 580°C

30

X 30 CrWMoV 9

900 a 1200

Inférieure ou
egale d 0.10

Température + deux
revenus, I'vim de ces
revenus devra étre

réaliseé a une
température
supérieure ou égale
a 600°C

30

(1) Ia température du revenu le plus élevé est toujours supérieure a la température de

nitruratton.

Tableau 3 : Etat de traitement conseillé avant nitruration et caractéristiques obtenues aprés
nitruration d'aciers a outils pour les outillages de forge et d'estampage.

Il faut également tenir compte du fait que les temps de nitryration peuvent étre longs et

pour assurer une veéritable stabilité des propriétés, on doit raisonner en considérant a la fois le

temps et la température de nitruration.
température

Pour ce faire, on évalue 1’équivalence temps-
correspondant au traitement de nitruration que I’on doit pratiquer et I'on

compare les valeurs obtenues a celles correspondant aux revenus qui ont été réalisés sur ia
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piéce ; il est alors possible de prévoir I'importance 1’évolution de la dureté au cceur de la picce
[171.

L étude des mécanismes du revenu montre qu’au cours du demnier stade, vers les hautes
températures, les éléments d’alliages des aciers peuvent diffuser ; ils viennent alors participer
a la constitution des carbures. De ce fait, ils ne sont plus disponibles lors du traitement de
nitruration pour participer au durcissement de la couche nitrurée. Cet effet est surtout sensible
pour les aciers peu au moyennement alliés, et des écarts de durcissement importants peuvent
étre observés selon ’état d’origine de I’acier. |

1-9-b- Etat recuit :

On nitrure essentiellement, & I’état recuit, les aciers peu alliés pour lesquels on ne
recherche pas particuliérement des caractéristiques de la couche de diffusion. Néanmoins, il
arrive parfois exceptionnellement que des aciers alliés soient nitrurés dans cet état. Dans ce
cas la réponse a la nitruration au niveau de la couche de diffusion dépend, comme nous
I’avons mentionné pour |’état trempé revenu, de ’engagement des éléments d’alliage dans les
carbures.

I-10-Traitements thermiques consécutifs A Ia nitruration :

1-10-a- Stabilisation et détention :

Aprés nitruration, il n’y a généralement pas de reprise d’usinage. Il convient donc
d’&liminer les contraintes résiduelles liées & la mise en ceuvre de la piéce a traiter avant
Popération de nitruration.

1l existe de nombreux tableaux empiriques en usage pour déterminer en fonction des
températures et des temps de nitruration, les conditions du traitement de détention a appliquer.
La philosophie que I’on peut retenir pour P’établissement de tels documents est la suivante : le
traitement de nitruration a effectuer devra étre inférieur, en équivalence temps-température,
au traitement de détention. Les résultats d’une étude réalisée dans.ce sens {18] montrent que
I’on peut utiliser, pour le calcul des conditions du traitement de relaxation, la formule
suivante :

AH Tn-Ts
ts 2 tnexp (—

R TnTs

) avec .

ts - durée du maintien  la température du traitement de stabilisation.
tn - durée du traitement de nitruration.

Ts (°k ) : température du traitement de stabilisation.

Tn (°k ) : température de la nitruration.

R :constante des gaz parfaits 8,314 J/K Mole.

AH - énergie d’activation de la relaxation ~ 240.000 J pour les aciers moyennement alliés.
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Chapitre I1: ETUDE DE LA DIFFUSION ET DE LA GERMINATION.

11-1- Introduction :

"Durant plusieurs décades, les chercheurs se sont atielés & mettre en évidence les
changements de structure qui apparaissent dans les matériaux et 4 mesurer les évolutions
corrélatives résultantes de leurs propriétés. Il s’avére qu’aux hautes températures, les phases
et les transformations sont généralement celles que prévoit le diagramme d’équilibre. Par
contre, aux basses températures, les traitements thermiques et mécaniques et I'histoire de
I’alliage, prennent une influence déterminante. La nature et la répartition des phases peuvent
dtre trés différentes suivant cette histoire [19]. Si le pourquoi des réactions est jusqu’a présent
assez vague, leur comment quant—a-lui est relativement bien établi.

1l est d’un commun accord pour majorité de la communauté scientifique de considérer
que la diffusion régie I’essentiel des transformations et des changements de phase
généralement observés. Son étude 3 débouché sur le développement de deux approches :
I’approche de Fick et cefle de Darken [20,21]. -

11-2- Etude de la_diffusion :

11-2-a- Fondements de 1a théorie de Fick :

Par analogie 4 la loi de Fourrier pour I’écoulement de la chaleur, ou la loi d’Ohm pour
I’écoulement de I’¢lectricité, Fick admetta qu‘il était tout a fait normal que le flux de matiére
soit proportionnel a son gradient. '

Pour un flux unidirectionnel dans la direction des x.

I,=-DdC/AX  [22,23].

Cette premiére loi de Fick basée sur des considérations empiriques n’est applicable
expérimentalement que s’il existe un état stationnaire pour lequel la concentration en chaque
point est invariante.

Pour un flux non stationnaire (non permanent), en considérant une vitesse de
croissance du nombre d’atomes oc/ot dans un volume unitaire de ’échantillon et & partir de
la premiére loi, on aboutit a la seconde loi de Fick :

8Cx / 5t = -8],/6X = D §°C/8X” .
11-2-b- Fondements de la théorie de Darken :

D’aprés Darken [20.21], le critére d’équilibre dans les systémes a composants
multiples est que I’énergie libre partielte molaire ( elp.m ) de tous les composants soit
partout uniforme. Un composant, de ce fait, commence i diffuser dés que son elp.m n’est
pas partout égale dans le systéme.

Dans un systéme mécanique, la force agissant sur un corps est I’opposé du gradient
d’énergie potentielle. Par analogie, il est tentant d’écrire que la force thermodynamique
virtuelle agissant sur un atome de ’espéce A est 'opposé du gradient de son el.p.m:

5 G Al8X,

1l est également tentant de rendre la vitesse de transport d’un atome proportionnelle a cette
force c’est-a-dire:

Ta= -Ma (-5 G A8X).
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Ma: tendance & entrer en mouvement sous I’action d’un potentiel unitaire ( mobilité).

(7 a:e.l.p.m par atome de A.

Dans le développement des caiculs relatifs & la diffusion dans les systémes a multiple
composants, il faudra tenir compte du 1dle du flux des lacunes et de I'interaction entre les flux
de ces différents composants.

11-3- Etude de la germination :

11-3-a- Formation des germes :

En réalité les atomes d’une phase ne sont jamais au repos absolu mais vibrent
perpétuellement. Ces vibrations d’origine thermique se composent et engendrent des
fluctuations de "arrangement atomique.

Certaines de ces fluctuations sont trés amples mais trés localisées tandis que
d’autres sont au contraire de faibles amplitudes mais trés étendues [19 ].

Les fluctuations étendues modulent la densité et la composition locale de la phase
dans ’espace et dans le temps sans conséquence particuliére pour celle — ci.
Au contraire, les fluctuations localisées dont les plus importantes sont dites fluctuations
d’hétéro-phase, créent localement des embryons.

I1-3-b- La germination :

11-3-b-1- La germination homogéne :

La germination est dite homogéne si elie apparait complétement au hasard a travers tout
un systéme. Pour ce faire, il faut que tout élément de volume de la phase meére soit
structurellement, chimiquement et énergétiquement identique & n’importe quel autre élément
de volume de cette phase. Ceci n’est possible théoriquement que si 1’échantilion est
chimiquement homogéne et exempt de défauts de structure.

11-3-b-2- La germination hétérogéne :

En fait, les solides contiennent beaucoup d’imperfections telles que leurs surfaces, leurs
joints de grains, les particules d’impuretés et les dislocations, et il sera de ce fait d’une
extréme délicatesse toute tentative de mise en pratique d’une germination complétement
homogeéne. Dans les cristaux réels, ’énergie d’un groupe d’atomes situés au voisinage de
défauts est plus grande. En ces endroits, par consequent, I’énergie requise pour former des
germes est plus faible d’ou une germination préférentielle. On parle alors de
germination hétérogéne.

I1-3-b-3- La germination cohérente :

Une interface entre deux cristaux est parfaitement cohérente lorsque le plan d’atomes
constituant Pinterface indépendamment de leurs natures chimiques est commun aux deux
cristaux. Une condition nécessaire pour la cohérence est que les deux cristaux possédent
des plans cristallographiques dans lesquels ia configuration et ’espacement des atomes soient
identiques ou presque identiques.
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1-3-b-4- La germination incohérente :

" Une interface incohérente est celle au travers de laquelle 1l n’existe aucune continuité du
réseau cristallin. La structure et la composition changent brusquement de celles
caractéristiques de ’'une des phases adjacentes sur une distance de quelques atomes.

Quand Pinterface entre le germe et la matrice est incohérente, la valeur de I’énergie de
surface est grande et le terme énergie interfaciale est prédominant dans la détermination de
I’énergie de formation. L’énergie des interfaces cohérentes ou partiellement cohérentes est
plus faible que dans le cas de I’incohérence. Il en résulte une diminution substantielle de
I’énergie libre de formation du germe, si les embryons sont limités par des interfaces
cohérentes. ‘

I1-3-b-5- La germination continue et Ia germination discontinue :

Si la formation de nouveaux germes se produit simultanément a la croissance des
germes déja formés, la germination est dite continue, dans le cas échéant on parle de
germination discontinue.

11-3-¢- Aspect phénoménologique de Ia précipitation au cours de la_nitruration :

Parallélement & la condition thermodynamique, la donnée cinétique revét d’une
importante pas des moindres dans les transformations sévissant au cours de la nitruration.
Toutefois, ces deux aspects sont fortement tributaires de la température. En effet, 4 haute
température, ou les atomes substitutionnels meuvent facilement dans la matrice, des nitrures
alliés sont précipités conformément aux prédictions de la thermodynamique du systéme et a
la panoplie des nitrures dont la formation est possible.

A des températures basses (< 350°¢ ) les atomes en substitution sont presque immobiles
mais puisqu’ils changent le coefficient d’activité de 'azote dans le fer, par exemple, leurs
effets sur le taux, la taille et la vitesse de précipitation des nitrures de fer  partir de la solution
sursaturée sont marqués.

A des températures intermédiaires (les plus usuelles), ou les dtomes du soluté
substitutionnel se déplacent sur de petites distances en méme temps ou I'azote peut se
déplacer sur de grandes distances, un nouveau type de mélange d’atomes en substitution et en
insertion apparait. Cette formation s’accompagne d’un grand durcissement et d’une résistance
spécifique du matériau pour les alliages cubiques centrés ou cubiques a faces centrées.

I1-3-d- Processus de précipitation durant la nitruration des alliages faiblement alliés :

Les changements qui apparaissent durant la nitruration des alliages faiblement alliés
de fer sont trés similaires aux stades de la précipitation homogéne observée dans I’alliage Fe-
N au cours de son vieillissement a des températures comprises entre 0 et 200°C. L’effet du
soluté est de stabiliser les structures 4 des températures plus élevées (500°C).

. Dans la nitruration des alliages ferreux cubiques centrés, une précipitation homogeéne
est observée par une germination continue et un arrangement des atomes substitutionnels et en
insertion dans les germes.
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La premiére zone G.P est le regroupement localisé (dans des disques) des atomes
occupant les mémes types de sites que dans la solution solide originale. Le développement de
ce processus de germination — arrangement produit une incohérence perpendiculaire aux plans
des disques formés le long d’une direction préférentielle. A ce stade, la structure du précipité
est similaire 2 celle de «"-FejsN, mais ne posséde qu’une épaisseur de 2 & 3 rangeées
atomiques. Une croissance et un arrangement supplémentaires donnent naissance a un nitrure
ou 4 un pseudo-nitrure possédant une orientation bien définie. Un vieillissement plus long a
une température suffisamment élevée donne lieu 3 un nitrure d’équilibre par précipitation
discontinue.

Le schéma général peut étre représenté comme suit :

() 2 (3)
Zonei — p  iia _— p b ———p il
type -a” - type-¥' précipité
intermédiaire ~intermédiaire d’équilibre
(cohérent) (incohérent)

Notons que chaque systéme est different dans le détail de ses séquences de
précipitation. Par exemple, dans le systéme Fe-Mo-N, on distingue clairement chaque étape
alors que dans le systéme Fe-W-N, la transformation (1) est tellement rapide
comparativement & la transformation (3), qu’on ne peut observer au début que la
transformation (2}.

Signalons aussi que dans le cas des alliages C.F.C, étant donnée la lenteur des
processus diffusionnels y sévissant par rapport au cas des alliages C.C, les températures de

début de germination sont généralement plus élevées d’une centaine de degrés au moins.

On obtient généralement d’autres orientations préférentielles conduisant ainsi & des propriétés
du matériau nitruré dissemblables de celles relatives & 1’état cubique centré nitrure.
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Chapitre 111 : LE FROTTEMENT ET L’USURE.

HI-1- Introduction :

La tribologie, domaine relativement récent de la science, concerne I’étude du
frottement, de la lubrification et des modes d’usure des surfaces en contact et en mouvement
relatif. Ce champ de recherche interdisciplinaire est complexe. Il requiert I’expérience et les
connaissances des chimistes, des ingénieurs mécaniciens, des métallurgistes et des physiciens
[24].

En effet, il faut remarquer que le systéme décrit par les antagonistes en mouvement
relatif (tribo-systéme) est contrdlé par trois catégories de paramétres [24,25,26].

- Paramétres mécaniques : force, vitesse, nature de contact, mode de mouvement,... etc.

- Paramétres du matériau : sa composition chimique, sa microstructure, sa dureté, son module
et sa limite d’élasticité, sa résistance 4 la rupture, sa ductilité, sa sensibilité 4 la vitesse de
sollicitation, sa température de fusion, etc.

- Paramétres de Penvironnement ; la température, le taux d’humidité, 1’agressivité
chimique. .. etc.

ITI-2- Le frottement :

Le frottement peut étre définit comme la force résistante tangentielle a Pinterface
commune entre deux corps lorsque, sous I’action d’une force externe, un corps se déplace ou
tend 4 se déplacer relativement a la surface de I"autre [27].

Le frottement est qualifié par I’intermédiaire d’un coefficient (coefficient de
frottement ) qui n’est guére une propriété intrinséque du matériau mais plutdt de I’ensemble
du systéme tribologique.

I11-2-a- Influence de certains paramétres sur le frottement :

En regle générale, il n’existe pas jusqu’a nos jours de théorie unifice du frottement
basée sur des principes physiques. Cependant, beaucoup d’études ont été entreprises pour
élucider Vinfluence des principaux paramétres sur le frottement et les phénomenes
tribolbgiques.

HI-2-a-1- Influence de I'écart de dureté :

MOORE et Mc.G.TEGART [28] dans leur étude des alliages fer-carbone, ont montré
I’effet de la différence de dureté entre les deux surfaces antagonistes en frottement sur la
tenue en service des piéces. Il en ressort, ainsi que d’autres études [29,30], qu’une grande
différence de dureté conduit & une abrasion de la surface la moins dure et qu’une différence
trés faible causait une détérioration mutuelle.

111-2-a-2- Influence des surfaces :
Une surface se caractérise généralement par son état microgéométrique (rugosite), son
état énergétique (énergie de surface ) et sa configuration structurale. '

I1i-2-a-2-1- Influence de I’état énergétique :

Les métaux ont des valeurs d’énergie de surface relativement hautes. 1l en résulte de
hauts coefficients de frottement pour les surfaces métalliques pures. Par rapport a ces
surfaces, les graisses ont de trés faibles énergies de surface (30 a 40 mJ m™) ce qui abaisse les
coefficients de frotternent des surfaces graissées [24].
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II1-2-a-2-2-Influence de la microgéométrie :

~ Le contact entre deux surfaces solides ne concerne pas toutes leurs étendues. 1I se
concentre en des éléments discrets dont les aires cumulées forment la surface réelle de contact
sur laquelle les efforts sont concentrés et par ou ils sont communiqués. Cet état de rugosité
régira en grande partie le comportement en frottement et les modes d’usure résultants de ces
interactions [31].

I1I-2-a-2-3- Influence de la_configuration structurale :

Conséquernment aux différentes interactions observées & la surface extérieure d’un
métal, résulte une certaine configuration en multicouches trés fine comportant
généralement [32] :

- Une couche adsorbée : contenant en général de ’oxygéne et d’autres poliuants extérieurs et
ayant une épaisseur inférieure a 100 A°,

- Une post-couche : sous-jacente a la couche adsorbée et dont la composition exacte est tres
difficile a déterminer. Elle est, dans beaucoup de cas, trés recherchée suite 4 son bon
comportement en frottement.

- Une couche de « Beilby » : de structure quasi-amorphe et se confondant souvent avec la
post-cauche. Elle est d’une épaisseur de 0.1 a 1 pm [32].

- Une sous-couche dans laquelle on retrouve "histoire du matériau suite aux contraintes
résiduelles qui s’y concentrent et qui y sont gardées.

I1I-2-a-3- Influence de I’atmosphére :

Le pglissement d’un métal sur un autre métal dans [’air se rencontre dans de
nombreuses applications. Leur coefficient de frottement varie de 0.5 a 1.5 pour les
glissements non lubrifiés. Ces valeurs sont nettement plus élevées dans le vide [24].

111-2-a-4- Influence de la charge appliquée :
A P'exception de I'or, les autres métaux s’oxydent dans !’air en formant un film de
I’ordre de 1 4 10 nm d’épaisseur, chose qui abaisse le coefficient de frottement en général.
Au-dela d’une certaine charge, le film est rompu causant ainsi une augmentation ou
une diminution du coefficient de frottement selon le mode de contact ouvert ou fermé [33,34].

II1-3- usure :

L’usure, généralement dommageable, mais pouvant étre bénéfique (cas du rodage), est
une conséquence directe du frottement. Elle se traduit par un enlévement consécutif de la
matiére [35]. Son étude rivalise en complexité avec celle du frottement, cela est inhérent au
fait qu’ils ne sont pas tous les deux des propriétés intrinséques des matériaux et que les
sollicitations du systéme tribologique sont en générale complexe[24].

T

IH-3-1- Mécanismes et types d’usure :

Différentes classifications des mécanismes et types d’usure ont été présentées par
divers chercheurs. Néanmoins, on s’accorde généralement a considérer que les plus
importants restent . I'usure adhésive, [Pusure abrasive et I'usure par délamination
[36,37,38,39,32,40]. ‘
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IH-3-1-a- 1.’ usure adhésive :

C’est un phénomeéne purement superficiel dont I’origine est a rechercher au niveau des
liaisons entre les atomes des surfaces, interaction & courte distance qu’il est possible de
chiffrer en utilisant les résultats de la physique du solide.

En effet, lorsque les aspérités de deux surfaces viennent en contact, elles adhérent
fortement et forment des jonctions : la continuation du déplacement les rompt & leur niveau le
plus faible. Ce mécanisme crée donc un transfert du matériau le plus mou vers la surface la
plus dure.

111-3-1-b- usure abrasive :

Elle se produit lorsque des particules dures rayent une surface soit par déformation
plastique du métal (labourage) ou par formation de copeaux (micro-usinage). Ces particules
qui rayent peuvent éire partie intégrante de I'undes deux corps ou étre présentes dans
Pinterface.

HI-3-1-c- Pusure par délamination :

Quand deux surfaces frottent 'une contre ’autre, les forces normales et tangentielles
sont transmises par les zones de contact. Les aspérités de la surface ia moins dure sont
déformées ou brisées ce qui génére une surface relativement plane. La surface subit un
chargement cyclique di aux aspérités de la surface dure, induisant ainsi une déformation
plastique s’accumulant au cours du temps, ce qui conduira ultérieurement a I’amorgage et a la
propagation des fissures et, de ce fait, a la formation de particules d’usure.

L’amorgage des fissures se fait par fatigue ce qui a conduit certains auteurs [41] a considérer
la délamination comme étant une usure par fatigue.

111-3-2- Relations propriétés mécaniques- tenue a ’usure :

Lorsque la contrainte de cisaillement a 'interface est prédominante (exemple : usure
adhésive ou usure abrasive ), la dureté est généralement le facteur le plus important [42]. En
effet, d’aprés M.J. Muray [43], la résistance a |'usure croit avec la dureté.

Dans le cas ou la pression normale est plus élevée (érosion a grande vitesse, érosion par
cavitation ), ’effet de la ténacité est plus important [44].
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Chapitre 1V : LA THERMODYNAMIQUE ET SES APPROCHES.

1V-1- Introduction :

11 est tradition de parler de la thermodynamique, comme de la science par excellence,
universelle, rigoureuse, cohérente, bien établie, compléte... etc. Les spécialistes s’accordent &
proposer deux «types de thermodynamiques » [45].

o La premiére thermodynamique est celle du mécanicien thermicien; elle traite des
conversions de la chaleur et du travail. C’est la science de Carnot-Clausius et de leurs
successeurs. Elle ignore les concepts de thermodynamique des mélanges, de potentiei
chimique... etc. A

o La seconde est celle de physico-chimiste ; elle traite au contraire essentiellement des
propriétés thermodynamiques des mélanges mais en vue de la préparation des produits
chimiques et des matériaux utiles & "homme. Elle ne s’intéresse guere & la production
d’énergie que dans le cas des générateurs électrochimiques (piles et batteries).

1V-2- Méthodes d’approche thermodynamique :

Suivant le type d’étude voulu et le résultat espéré, deux méthodes d’approche
correspondant a deux formalismes distincts pourront étre adoptées. On parlera ainsi
d’approche didactique classique ou d’approche didactique statistique.

IV-2-a- La thermodynamique classique : :
Le formalisme général de la thermodynamique classique, le plus ancien d’ailleurs est le
suivant
On décrit le systéme 2 étudier par une classe de coordonnées macroscopiques que I’on

appelle les variables d’état (température, volume, aimantation, etc.) et par des fonctions de ces
variables (par exemple: I’énergie intene U ). Les principes fondamentaux de la
thermodynamique, c’est a dire les lois de la thermodynamique, permettent d’écrire les
relations entre ces fonctions et ces variables d’état, & P’aide desquelles on peut décrire
’évolution d’un systéme et obtenir notamment les valeurs & I’équilibre des principales
grandeurs thermodynamiques [46]. ’ .

- Ce formalisme est cependant limité car il ne permet pas d’obtenir a partir des principes
certaines grandeurs, par exemple les chaleurs spécifiques. Cependant, il existe une autre
approche pour I’étude des systémes physiques : celle de la physique statistique.

IV-2-b- La thermodynamigue statistique :

Eile part de PPhypothése fondamentale de la structure corpusculaire de la matiére
{molécules, atomes, électrons, etc.).

A partir d’hypothéses sur les lois mécaniques et physiques qui gouvernent I’évolution
des particules constituant un corps macroscopique, et a4 P'aide de méthodes statistiques
dérivées du caleul des probabilités, on peut décrire son évolution. Cette méthode permet de
calculer toutes les grandeurs macroscopiques caractérisant un matériau (un solide, un fluide) :
on retrouve non seulement tous les résultats de la thermodynamique classique, mais aussi des
résultats nouveaux : par exemple, on arrive a calculer les chaleurs spécifiques [46].

1V-3- Principes de la thermodynamique :

La thermodynamique est la science des bilans énergétiques (1 principe) et de la
prévision des évolutions des systémes lors de la modification des paramétres externes ou des
contraintes internes (2 principe )} [47].
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IV-3-a - Principe zéro de la thermodynamique :
Si deux systémes sont séparément en équilibre avec un troisiéme, ils sont aussi en
équilibre entre eux [48].

1V-3-b- Premier Principe de la thermodynamique :

Soit un systéme de corps quelconque, limité par une surface au travers de laquelle ne
s’effectuent que des échanges de travail et de chaleur.

La somme des quantités de travail et de chaleur regue par le systéme ne dépend que de
I’état initial et de I’état final et est indépendante de la transformation qui I’améne de I'un &

I’autre. Ce résultat est souvent énoncé sous le nom de principe de I’état initial et de |’état
final.

AU = Ur- U =(¥ + Q)

C’est le principe d’équivalence de la chleur et du travail.
Analytiquement, on peut exprimer ce premier principe en écrivant que:

dU= SW + 80 =0,

C’est-a-dire que dU est une différentielle totale exacte ( €gale a zéro ) . [49]

1V-3-c- Deuxiéme principe de la themodynamique :
Aucune différence entre les diverses formes sous lesquelles I’énergie se trouve fournie

au milieu éxterieur n’est faite dans le premier principe de la themodynamique. Or, il n’est pas
indifférent de recueillir la diminution d’énergié d’un systeme sous forme de travail ou de
chaleur et il n’est pas non plus sans importance que la quantité de chaleur éventuellement
fournie le soit & une température faible ou plus au moins élevée. 1l existe une grandeur S
appelée entropie définie exclusivement pour les états d’équilibre et indéterminée lors de
I’évolution du systéme [47] définie par :

dS = 5,8 + §;8
8, S : variation d’entropie résultante d’apports éxterieurs.

&; S : variation d’entropie produite a I’interieur du systéme du fait des phénoménes
irréversibles qui s’y déroulent.

Le second principe, a la différence du premier, permet outre le calcul de la quantité
de travail susceptible d’étre receuillie dans une transformation déterminée, de préciser le sens
dans lequel tendent réellement a évoluer les systémes et par suite les conditions dans
lesquelles aucune transformation ne tendra plus & se produire c’est & dire les conditions

d’équilibre stable du systéme. En plus, par son expression (8;S > 0), ce second principe

introduit une distinction fondamentale entre les transformations réversibles et les
transformation irréversibles [49].

8;S = 0 : le signe égale ne s’applique que dans le cas d’une évolution réversible.

1V-3-d- Le troisiéme principe de la thermodynamique [47] :
Ce dernier principe permet d’établir la jonction quantitative entre la thermodynamlque
macroscopique et la thermodynamique statistique. Il fixe I’origine de I’echelle entropique.
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1V-4- Equilibre et thermodynamique des solutions solides:

IV-4-1- Equilibres stable et métastable :
" Un systéme porté a une température T sous une pression P constante est en équilibre
lorsque son énergie de Gibbs est minimale, soit dGrr=0.

L’expression généralé de I’énergie libre d’un systéme thermodynamique s’€écrit:
G=H-TS ; avec H=U+PV avec:

H : est I’enthalpie du systéme
U : son énergie interne a température et pression constantes.

ona: dG (T. P) :' dH (T.P;)~ TdS d’ou
dG('[: P = dU + Pdv - TdS

Dans un systéme condensé tel que les solides, la variation du volume est négligeable
(dV = 0), ce qui nous permet d’écrire:

dGer.py = dU - TdS = dH - TdS.

Un systéme qui vérifie cette équation est dit stable lorsque son énergie libre est la plus
petite possible. Cas échéant, il est dit métastable.

IV-4-2- Thermodynamique des solutions solides binaires:
Considérons un mélange de deux espéces d’atomes A et B et supposons que leur
mélange est homogéne en toute proportion.

Avant le mélange, I’énergie libre Gy du systéme est fonction de I’énergie libre molaire de
chacun des constituants: :
- Gy = NaGat+ NeGs.

Naet N sont les fractions molaires de A et de B respectivement.
Ga et Gp sont les énergies libres molaires de A et B respectivement.

Durant le mélange, I’énergie libre du systéme varie car, on introduit un facteur
entropique supplémentaire 1i¢ au désordre de la solution solide. Alors, aprés mélange,
Iénergie libre G du systéme peut s’écrire sous la forme:

Gy= G+ AGmélange-

La variation de 1’énergie libre de mélange AGma dépend de 1"état final et de D’état initial tel
que:
AGma= Gz - G1= AHya - TASma .

AH,e est un terme représentant la chaleur échangée durant le mélange. Elle correspond, dans
le cas des solides incompressibles, a la différence de I’énergie interne entre les deux états
extrémes (avant et aprés mélange ) .
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ASma est la variation d’entropie entre ces mémes états.

Par ailleurs, AGma dépend de la complexité de la solution solide constituée d’atomes de types
différents.

IV-4-2-a- Cas des solutions solides idéales :

Dans le cas ol les atomes sont de tailles voisines et que la structure cristalline des
substances A et B sont identiques, on peut former un mélange parfaitement miscible en toutes
proportions sans échange de chaleur avec le milieu exterieur, en d’autre termes, la réaction
g*éffectue sans modifier I’enthalpie du systéme. Dans ce modéle dit idéal, la variation de

I’énergie libre lors du mélange est due uniquement & la variation d’entropie, car AHmg =0,
d’ou:

AGmélange = 'TASméI
En thermodynamique statistique, I’entropie selon Boltzmann dépend du nombre de
distributions © du systéme, qui correspond 4 la probabilité d’un état donné parmi tous les €tats
possibles :
S =K Ine.

Avant le mélange, il existe une seule distribution (®w=1), chose qui nous améne 4 5,=0.

Aprés mélange, le nombre total de configurations possibles correspondant chacune a une
répartition différente des atomes A et B entre les sites du réseau s’écrit :

ny+ng)
oo Fatrp)t
nA!nB!

na et ngsont le nombre d’atomes A et B respectiVement.
ASpa= S2-51= 8z .
En considérant une mole de solution solide, ona:
na=Na N et ng = Ng. N} avec : 1 nombre d’Avogadro.
en utilisant Papproximation de sterling, on peut écrire :

ASmet = - R(Naln Na+ Np In Ng). d’ou :
AGma= RT (Na InNp+ NgInNp).

L’expression de I’énergie libre d’une solution solide idéale s’écrit alors sous la forme :
G= NAGA + NBGB+ RT( NA In NA+ NB In NB )
1V-4-2-b- Cas des solutions solides réguliéres :
Le modéle de la solution solide idéale est en fait une approximation car souvent, le

mélange de deux types d’atomes est accompagné soit d’un dégagement de chaleur (réaction
exothermique), soit d’une absorption de chaleur (réaction endothermique ).
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L’exces ou le défaut d’énergie est attribué a I’énergie de liaison € entre les atomes soit
de méme espéce, soit d’espéces différentes. Dans une solution solide de A et B, il existe trois
types de liaisons :

Liaisons A-A d’énergie gan,

3
Liaisons B-B d’énergie epg;
Liaisons A-B d’énergie €ap.

" L’énergie interne du systéme ainsi constitué dépend du nombre de chaque type de
liaison. Dans une mole de solution solide, si Psp le nombre de liaisons de type A-B, la
variation d’enthalpie du mélange peut s’ écrire sous la forme :

AHua=Pag. € R avec :
E=€ap- ¥2(Ean+EpB) et Pap=N.NaNgJ;
j - le nombre de liaisons par atome. |
En posant ) =Nje, onobtient: AHng=Q NaNe

De ce fait, ’expression de I’énergie libre d’une solution solide réguliére s’écrit sous la
forme : ‘

G = NaoGp+ NpGpt+ Q NaNp+ RT { Naln Na+ Np InNg).
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I- Introduction :

L’indisponibilité sur le marché des alliages binaires purs Fer-Chrome, F er-Molybdéne
et Fer-vanadium aux différentes compositions voulues nous a amené & les élaborer nous
méme a partir de poudres pures des éléments constitutifs de chaque alliage.

I1- Elaboration et traitement des échantillons :

11-1- Elaboration des échantillons :
Celle-ci s'est déroulée en deux étapes.

I°" étape :

Elaboration de comprimés (pastilles vertes) par pressage & partir des mélanges de
poudres (consécutivement Fe-Cr, Fe-Mo et Fe-V) avec des propositions massiques calculées
pour toute concentration finale visée. Chaque comprimé est d'une masse de 20 grammes.

Celte étape a été réalisée dans le laboratoire MECA-SURF de I'E.N.S.AM d'Aix-en-
Provence.

2e'me eta&_

Elle comprend la fusion de ces pastilles dans un four & induction sous vide dynamique
afin d'éviter toute oxydation ou réduction au contact de l'atmospheére (four de marque
EREMA de capacité 50-60 grammes).

Le choix de la forme comprimée des échantillons était nécessaire pour éviter la
projection des particules par le champ magnétique causé par les spires & haute fréquence. Ce
champ magnétique interagit avec la charge métallique et y induit un courant qui la fusionne
suite  I'énergie calorifique dégagée par effet Joule (la température peut atteindre 2000°C).

La fusion a été réalisée au sein de université de Saint-Jérome (Marseille IT).

Le tableau 4 ci-dessous liste les binaires visés par cette élaboration.

Systéme Composition 1 Composition 2 | Composition 3 | Composition 4
% massique % ‘massique % massique % massique
* Fer-Chrome 1 2 3 5
Fer-Molybdene 0.5 1 2
Fer-Vanadium 0.2 0.5 1

il-2- Traitement thermique des_ binaires Elaborés :

Tableau 4 : Compositions visées par l'élaboration.

1l est vivement recommandé d'effectuer, aprés toute élaboration par fusion, un
traitement thermique de normalisation suivant un cycle thermique défini en fonction, entre
autre, de la composition du produit élaboré et ce pour éliminer les défauts de fonderie
(soufflures, pores,... etc.) et affiner la structure en vu d'améliorer les propriétés mécaniques.

Nous avons, conformément aux traitements thermiques recommandés au préalable a
toute nitruration [17] effectué une trempe et un revenu.

I1-2-a- Le traitement de trempe @

L éventualité de faire subir & nos binaires un durcissement par trempe a €té rendue
possible par la satisfaction des deux conditions requises [S0] pour ce faire.
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o La condition métallurgique traduite par la présence du domaine austénitique sur le
diagramme d'équilibre de chaque binaire et de la transformation austénite — ferrite
(Y —> o) aux basses températures.

© La condition thermique se résumant en la possibilité de refroidir l'alliage a partir de
I'état initial austénitique a une vitesse permettant la formation de la martensite.

En effet, les diagrammes d'équilibre des alliages binaires Fe-Cr, Fe-Mo et Fe-V
[51, 52, 53] présentent des domaines austénitiques (boucles y) entre 912°C et 1395°C pour
des compositions en masse ne dépassant pas 2 ,5% pour le vanadium, 14% pour le chrome et
3,5% pour le molybdéne. Nous avons de ce fait opté pour une austénisation & 930°C durant 15
minutes suivie d'une trempe dans I'huile. Ce temps est & notre sens suffisant vu que nos
échantillons ne sont pas massifs.

1I-2-b- Le traitement de revenu :

Ce traitement est destiné & corriger plus ou moins complétement les inconvénients de
la trempe. 1 permettra en outre d'approcher I'état d'équilibre physico-chimique sans toutefois
chercher & I'atteindre. Nous avons choisi une température de revenu (600°C) supérieure & la
température de nitruration en vu d'assurer un meilleur rendement de la nitruration ultérieure.
Un maintien d'une heure (ih ) 4 cette température a été réalisé. Cette durée est suffisante car
nos échantillons ne sont pas massifs .

11-3- Conduite de la nitruration :
La nitruration de nos alliages binaires 4 eu lieu dans les ateliers de mise en forme et
de traitement chez Aubert et Duval. La mise en ceuvre nécessita toute une préparation .

11-3-a- Préparation des échantillons :

Etant directement concernées par la nitruration, les surfaces des échantillons ont éte
l'objet d'un polissage grossier pour pouvoir leur assurer une réactivité plus au moins uniforme
et homogéne avec le gaz nitrurant. L'azote adsorbé en surface (produit du craquage
catalytique de NH;) diffuse dans le volume et interagi avec les éléments du substrat pour y
donner lieu & une configuration microstruturale en couches et & des nitrures fonction des
conditions opératoires.

11-3-b- Analyse chimique de binaires éiaborés :

L'élaboration par fusion donne toujours lieu & des déviations de composition par
rapport 4 celles visées et ce suite aux ségrégations (parfois inévitables méme aprés traitement
d’homogénéisation) a I'évaporation de quantités méme infimes des éléments de départ et
quelquefois méme & leur déposition préférentielle sur les parois du creuset (collage,...etc.} .

Pour étre fixés sur 'ampleur de cette déviation, nous avons analysé par EDAX a titre
indicatif un échantillon de chaque binaire.

Le choix de cette technique est dicté par I'étendue surfacique d'analyse possible d'out
une bonne représentativité des résultats. Les figures 2, 3 et 4 représentent respectivement les
résultats des analyses EDAX obtenues pour les alliages binaires Fe-Cr, Fe-Mo et Fe-V & des
compositions visées au départ respectivement de 2%, 2%, 0,24% en masse.
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Figure 2 : Analyse par EDAX de la composition du binaire élaboré & 2% Cr.
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Figure 3 : Analyse par EDAX de la composition du binaire élaboré a 2% Mo.
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Figure 4 - Analyse par EDAX de la composition du binaire élaboré a 0.2% V.
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Le tableau 5 ci-aprés résume les écarts enregistrés par rapport aux compositions voulues.

Binaire Composition Composition Ecart en %. Ecarten% ala
visée. obtenue %. Composition
_ % en masse visée.
Fer-Chrome 2 1.72 0.28 14
Fer-Molybdéne 2 2.05 0.05 2.5
Fer-Vanadium 0.2 0.17 0.03 15

Tableau 5 : Les écarts de composition enregistrés.

1-3-c- Conditions opératoires de la nitruration :

11-3-c-1- Choix de Ia température :
Dans I'écrasante majorité des traitements industriels de nitruration des aciers CVD, le
choix de la température se situe dans l'intervalle 500-600°C [50]. .
Dans le but de nous rapprocher le plus possible des conditions industrielles de la
nitruration gazeuse, nous nous sommes fixé une température de 570°C.

11-3-c-2- Choix du temps de traitement :

Dans la pratique industrielle les temps généralement adoptés varient entre 30 et 120
heures. Ayant déji fixé la température & 570°C et du fait que cette derniére n'est pas assez
élevée pour voir se manifester sensiblement des transformations régies par la diffusion de
l'azote de la surface vers le ceeur de I'échantillon au bout de quelques minutes ou queiques
heures, nous avons majoré le temps 4 70 heures. Ce maintien confére au matériau deux
évolutions antagonistes. D'un ¢dté, il permet 2 la diffusion d'avoir lieu sensiblement autorisant
ainsi un durcissement notable par précipitation de nitrures, et d'un autre, il cause un’
grossissement des grains tendant 4 abaisser la dureté. 11 est toutefois vérifié que la premiére
évolution est prédominante.

11-3-¢-3- Choix de I'atmosphére tﬁtmrante :

Du gaz ammoniac anhydre est injecté dans le four. L'atmosphére est en légére
surpression et le débit du gaz dans le four (ou taux de renouvellement) & la température de
nitruration fixe le taux de dissociation de I'ammoniac selon la réaction :

2ZNH: —> N2+3H,

Seule la fraction de gaz non dissociée aura une action nitrurante selon le mécanisme suivant -
Au contact de I'échantillon, la molécule de NH; subit un craquage catalytique en NH,, NH,
N, H:
NH; — NH;+H
NH; > NH+H
NH->N+H

Le potentiel d'azote N, est défini selon la loi d'action de masse de la réaction de dissociation .

de I'ammoniac :
NH; < N +3/2 H,.
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N =K, M LN oK a
r p (PH! )3/2 P p
Avec © 1= ——m%—— le taux de dissociation de I'ammoniac.
(Pnz)/l

Dans notre cas ce taux est situé entre 15 et 20% .

Notons que plus le taux de dissociation est faible, plus le pouvoir nitrurant est élevé
{6]. C'est pour cela qu'on a visé un taux de dissociation de 20% c'est-a-dire le taux le plus

minime possiblie a cette température. Dans la pratique courante de la nitruration, ce taux varie
entre 20 et 70% [6].

I11I- Analyse micrographique des alliages binaires nitrurés :

Nous avons procédé a la caractérisation des binaires par :

Microscopie optique.

Microscopie électronique & balayage |
Analyse d'image .

Diffraction des rayons-X.

OCoQo

La microscopie optique nous a permis de mettre en relief l'aspect muli-couches des
microstructures obtenues. L'analyse du détail de ces derniéres est réalisé par microscopie
électronique a balayage. On a révélé dans la majorité des cas des anisotropies manifestes que
nous avons par ailleurs quantifiées par la mesure des orientations préférentielles des nitrures
réalisées par le logiciel «rose direction» installé sur un analyseur.d'images de type NS 15000.

Cette analyse a été effectuée directement sur les photos micrographiques projetées par une
camera sur I'écran de I"analyseur d’images et parfois méme sur les images des microstructures
des échantillons sous microscope optique connecté 4 I’analyseur d'image. Notons que cette
mesure donne le pourcentage de nitrures (% en nombre) orientés suivant un angle donné par
rapport a un repére fixé sur I'écran de I'analyseur d’image (généralement, les bords de
I'écran).

Il ne faudra pas confondre ces angles avec les angles délimitant ’orientation de
certains plans cristallographiques des nitrures par rapport 2 la matrice ferritique. Pour pouvoir
définir qualitativement les nitrures présents, on a eu recours a l'analyse par diffraction des
rayons-X et ce a différents niveaux de profondeur pour chaque binaire.

Une analyse par MET serait trés intéressante pour définir (par la grande résolution de
ce type de microscopie} le détail des morphologies, les dimensions exactes et méme la nature
chimique de chaque nitrure. Pour palier ’absence de cette analyse dans ce présent travail,
nous nous appuierons sur des résultats obtenus au MET (tirés de quelques récents travaux}
pour confirmer et qualifier certaines orientations préférentielles observées (particuliérement
dans le cas des alliages binaires Fe-V).
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Il1-1- Préparation des échantillons :
L'observation métallographique des couches formées par nitruration nécessite des
coupes paraliéles aux flux de diffusion est une préparation des surfaces résultants par:

o Un polissage au papier abrasif de granulométrie de plus en plus fine {120, 300, 600,
1000).

0 Un polissage de finition avec la pate diamantée a granulométries 9, 6, 3p et puis 0.1 pm et
ce jusqu’a obtenir un état de surface miroir.

0 Une attaque chimique au nital 4% a été adoptée [54].

HI-2- présentation des résultats :

IH-2-a- Microscopie et analyse d'image : ‘

Vu la ressemblance de plusieurs micrographies nous nous sommes contentés de
présenter celles qui sont les plus instructives pour ne pas encombrer cette partie. Chaque
micrographie est présentée & cdté du résultat de son analyse par le logiciel «rose direction».

Pour les binaires Fer-Chrome nitrurés, nous présentons les micrographies relatives
aux deux compositions extrémes adoptées en occurrence 1% Cr et 5% Cr (figures 6, 7, 9 et
10) a c6té desquelles sont adjoints les résultats de I’analyse d’image de chaque alliage (figures
5 et 8). '

Dans le cas du Molybdéne, nous présentons les résultats relatifs aux deux alliages
binaires de concentration 1% et 2% en masse (figures 12, 14 et 15) et les résultats donnés par
I'analyseur d’image (figures 11 et 13).

Enfin, dans I'étude des  binaires Fer-Vanadium, nous présentons les deux
micrographies prises respectivement aux microscopes optique et électronique a balayage des
binaires aux compositions extrémes adoptées c'est-a-dire 0.20% et 1% ( figures 17, 19 et 20).
A leurs coté sont présentés les résultats de I’analyse d’image (respectivement figures 16 et
i8).
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Fiure : Micrographie du binaire nitruré Figure 7 : Micrographie du binaire nitruré
Fe-1%Cr (G =1.09 10°). Fe-1%Cr (G =3.4 10%).
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Figure 9 . Micrographie du binaire nitruré Figure 10 : Micrographie du binaire nitruré
Fe-3%Cr (G = 5.4 10"). Fe-5%Cr (G =8.510%
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Figure 11 : Résultat de I’analyse d’image de !atliage binaire nitruré Fer a 1 % de Molybdene.

Figure 12 : Micrographie du binaire nitruré Fe-1% Mo (G = 8.5 10%).
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Figure 15 : Micrographie du binaire

Mo (G =3.10%. nitruré Fe-2% Mo (G =3 10°).
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Figure 16 ‘Résultat de ’analyse d’image de I’alliage binaire nitruté Fer & 0.2 % de Vanadium.

Figure 17 : Micrographie du binaire nitruré Fe-0.20% V (G=310%.
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H1-2-b- Analyse par diffraction des rayons-X : ,

La diffusion de I'azote dans la matrice est régie par une certaine cinétique fonction,
entre autre, de la composition de I'alliage, des conditions de traitement et des produits des
multiples interactions sévissant & chaque niveau de profondeur.

Pour corréler ces interactions, nous avons procédé i des analyses par diffraction des
rayons X a des profondeurs successives espacées d'une vingtaine de microns l'une de l'autre et
ce de la surface externe vers le coeur (200 pm).

L'ajustement de la profondeur est assuré par un polissage €lectrolytique (4 a5 pm/mn)
dans un électrolyte composé de: ‘

o 66% d'alcool méthylique,

a 22% d'acide sulfurique .

La surface concernée est de 20x15 mm? avec une densité de courant de 40 mA/mm?.
Nous présentons tous ces résultats sous forme d'un tableau qui indique Ies pics enregistrés par
ordre décroissant d’intensité en fonction de la profondeur ou a été réalisée chaque diffraction
(tableau 6).
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Type de binaires et Profondeur (pm) | Nitrures par ordre décroissant d’intensité des pics.

concentration en addition

Fer-Chrome 3% 0 FesN(111), FesN(102), FesN(002), FeaN(103), FesN(100)

Fer-Chrome 3% 75 Fe,N(101), CIN(200), Fe,N(111), CrNQ220), FesN(102),
FeaN(220), CrN(111), CiN(311), Fe,N(200).

Fer-Chrome 3% 150 Fe,N(111), FeaN(200), Fe(100), CrN(200), Fe,N(220), CrN(111),
CrN(220), Fe(200), CrN(311), CrN(222).

Fer-Molybdéne 1% 0 Mo,N(111), FeeN(111), Fe;N(002), FesN(101), FesN(102),
Mo, N1,

Fer-Molybdéne 1% 10 Mo,N(112), FesN(111), Fe;N(002), Mo N(200), Fe;N(102),
Mo,N(311).

Fer-Molybdéne 1% 20 Mo,N(112), Fe,N(111), Mo,N(200), Fe;N(102), Mo,N@311).

Fer-Molybdéne 1% 30 Mo,N(112), FeN(111), Mo,N(200), FesN(102), Mo,N(11),
Fe,N(300).

Fer-Molybdéne 1% 50 Mo,N(200), FesN(102), Fe;N(101). ‘

Fer-Molybdéne 1% 75 Mo,N(112), Mo;N(103), Mo;N(200), Fe,N(200), Mo;N(204)

: Fe,N(220).

Fer-Molybdene 1% 100 Mo,N(112), Mo,N(103), Mo;N(z00), Fe,N(200), Mo,N(204)
Fe,N(300).

Fer-Molybdéne 1% 150 Mo,N(112), MoN(111), Fe,N(111), Mo.N(200), Mo;N(004),
Fe,N(200), Mo,N(204), Fe,N(220), Mo,N(311).

Fer-Molybdéne 2% 0 Mo,N(112), Mo,N(200), FesN(102), Fe,N(220), MoN(311),
Fe,N(210), FesN(103),

Fer-Molybdéne 2% 10 Fe N(111), Fe;N(101), Mo,N(112).

Fer-Molybdéne 2% 20 Fe,N(101), Fe,N(220), Mo,N(311).

Fer-Molybdéne 2% 50 Mo,N(112), Mo;N(200), FeaN(102), Mo,N(311}.

Fer-Molybdéne 2% 75 Mo,N(112), Fe3N(002), Mo,N(002}, FesN(102), Mo NG D).

Fer-Molybdéne 2% 100 Mo, N(112), Fe,N(111), Mo,N(200), FesN(102), Mo N(311).

Fer-Molybdéne 2% 150 Mo,N(112), Fe,N(111), Mo, N(200), Fe;N(102), Mo,N(311).

Fer-Molybdéne 2% 200 Mo,N(112), FeaN(111), Mo,N(200), Fe;N(102), Mo;N(311).

Fer-Molybdéne 2% 250 Mo,N(112), Fe,N(111), Mo,N(200), Mo,N(311).

Fer-Molybdéne 3% 0 Mo,N(112), Fe;N(002), Mo;N(200), Fe,N(101), Fe;N(102),
Mo,N(311).

Fer-Molybdéne 3% 10 Mo,N(112), Fe;N(002), Mo,N(200), Fe,N(101), FeaN(102),

- Mo,N(311). '

Fer-Molybdéne 3% 20 Mo,N(112), Fe;N(002), Mo;N(200), FesN(101), FesN(102),
Ma,N(311).

Fer-Molybdéne 3% 50 MoaN(112), FeaN(002), MoN(200), Fe;N(101), FesN(102),
Mg N(311).

Fer-Molybdéne 3% 100 FesN(220).

Fer-Vanadium 0.5% 100 FeN(11 1), FeN(200), FeaN(220), VN(200), Fe(110), VN(111),
VN(220), Fe(200).

Fer-Vanadium 1% J VN(111), Fe;N(002) , Fe,N(101) , FesN(102}, , Fe;N(103).

Fer-Vanadium 1% 10 VN(111), FesN(002) , Fe;N(200) , FeyN(102), , FesN(103),

Fer-Vanadium 1% 20 VN(111), Fe;N(002) , Fe;sN(101), Fe;sN(102), FesN(103).

Fer-Vanadium 1% 30 YN(111), FeN(111), VN(200), Fe;N(102), VNG11).

Fer-Vanadiom 1% 50 VN(I11), FeN(111), VN(200), Fe;N(102), VNG,

Fer-Vanadium 1% 75 VN(111), Fe,N(200), FeaN(220).

Fer-Vanadium 1% 100 VN(200).

Fer-Vanadium 1% 150 VN(200).

Fer-Vanadium 1% 200 Pics de fer, VN(200).

Tableau 6 : Présentation sommaire des pics enregistrés
&’intensité en fonction de la profondeur.

42

par ordre décroissant



Deuxi¢me partie : ANALYSE EXPERIMENTALE

HI-3- Description et interprétation des résultats :

HI-3-a- Les alliages fer — chrome :

Comme décrit par de nombreux auteurs [54, 55], nous avons détecté la présence de la
couche € et la couche sujacente siége de précipitation des nitrures Yy’ -Fe,N et CrN. Le nitrure
de chrome CrN sous forme de plaquettes fines (longueur de 1 a 3pm et épaisseur de
quelques plans atomiques {(quelques nanométres)) présente des orientations préférentielles
renseignant sur I’existence d'au moins un plan de cohérence de ces nitrures par rapport a la
matrice ferritique. La couche siége de formation des nitrures ¥’ -FesN et CrN est plus épaisse
pour des taux de chrome de plus en plus élevés notamment pour la composition de 5%
(figure 10) répertoriée composition 4 haute interaction.

Les résultats de la diffraction des rayons-X réalisée en surface et a des profondeurs de
75 pm et sur le 150 pym sur le binaire Fe-Cr 3% confirment la présence du nitrure CrN au
dela d'une certaine profondeur et 'absence totale de CroN bien que prévu par le diagramme
d’équilibre. D’aprés K Frisk [56], la concordance avec le diagramme d’équilibre n’est bonne
qu’aux hautes températures et pour des taux de chrome élevés (au dela de 10%). Il est méme
possible dans certains cas d'obtenir un autre type de nitrure de chrome CrxNy d’aprés
Charbonier [57]. Le premier pic de diffraction pour le nitrure CIN _est celui relatif au plan
(200) chose déja indiquée par plusieurs auteurs particuliérement M.CARTIER [55].

II1-3-b- Les alliages Fer-Molybdéne : :
Une succession de couches plus fines par rapport & celles des alliages Fer-Chrome
nitrurés est observée sur tous les binaires Fer-Molybdéne.

Néanmoins le contraste texturale est plus marquée pour des taux de Molybdéne de 1%
comme l'attestent si bien les figures (12,15). Les épaisseurs des couches révélées décroissent
avec I'augmentation du taux de Molybdéne. Cela a déja été montré par d’autres travaux[58].

Bien que signalé par de nombreux auteurs [59, 60, 61} et prédit par le diagramme
d’équilibre, le nitrure MoN n'a pas été révélé. Contrairement a cela, le nitrure Mo;N a été
détecté méme en surface (tableaux 3). Sa présence est conforme aux prédictions des travaux
de J.H.Driver [61] et de K Frisk [56]. Ceci peut s'expliquer par le fait qu’¢tant un ¢lément peu
nitrurigéne [62), le molybdéne aura tendance & former la phase ayant la plus petite solubilité
possible d'azote pour minimiser I’interaction Mo-N.

Des orientations préférentielles ont été enregistrées. En effet, d'apres JH DRIVER
[61] le nitrure Mo;N s'oriente trés souvent de sorte que :

( 001 Ynmoan // (001)y
et

[001Tmozn // [100]q

HI-3-c- Les alliages Fer-Vanadium :

Les micrographies 17 et 20 montrent bien la successioh des couches obtenues. La
micrographie portée sur la figure 19 est relative aux nitrures obtenus de part et d'autre d'un
joint de grain (en blanc claire ).

L'analyse d'image de ces deux micrographies atteste bien de la présence d'une texture
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plus marquée dans le cas du binaire Fe-V & 1% de vanadium. Cefte texture a été signalée par
certains auteurs. En effet d'aprés M.PoPe [63] le nitrure VN précipite dans la ferrite suivant
une orientation dite de Baker-Nutting telle que :

(001 ) o // (001)yn
et '
[100] o // [ 110]vn

Bien que prévu par le diagramme d'équilibre, le nitrure V;N n'a pas été détecté. Ce
résultat est en conformité avec ceux de Yu.M Lakhtine [64] et O.E. ATASOY [65] et d'autres
[66,67].

Daprés GUERERO [62], l'interaction Fer-Vanadium est forte pour des pourcentages
de ce dernier de l'ordre de 1%. Cela est bien confirmé sur le tableau 6. En effet, on remarque
qu'a une profondeur de 100 pm, le binaire Fe-V a 0,50% de vanadium présente en plus du
nitrure VN des nitrures FesN et de la ferrite . Par contre, pour des concentrations de
vanadium de 1%, nous n'obtenons que le nitrure VN & cette méme profondeur chose inhérente
a la grande affinité du vanadium pour l'azote causant ainsi la précipitation préférentielle de
VN par rapport & VN, ‘

Remarquons aussi qu'a cette méme profondeur (100pum ) le binaire Fe-Mo ne présente
plus de nitrures méme pour une proportion de 3% en Molybdéne (voir tableau 6).

IV- Caractérisation micromécanique des alliages binaires nitrurés :
1V-1- Mesure des microduretés :

Des profils de microduretés ont été établis pour les différents échantilions de chaque
alliage binaire et ce sur la coupe transversale de la surface externe vers le cceur de chaque
échantillon (figures 21, 22, 23).

Une charge de 200 grammes a été utilisée pour pouvoir éviter les effets de déformation
tout en assurant un espacement d'une vingtaine de microns entre les points de mesure.

1000 -|

Mcroduretés HY

; " v t |
D 200 400 800 . 800 1000
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Figure 21 : Profils des microduretés des binaires ferreux au chrome
(1%, 2%, 3% et 5% de chrome).
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Figure 22: Profils des microduretés des binaires ferreux au molybdéne
(0.5%, 1%, 2% et 3% de molybdéne).
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Figure 23: Profils des microduretés des binaires ferreux au vanadium
(0.25%, 0.5% et 1% de vanadium).

1V-2- Interprétation des profils obtenus :

Des durcissements notables ont été obtenus pour la majorité des binaires étudiés. s
sont plus marqués avec l'augmentation des taux d'éléments d'addition suite 4 la formation de
beaucoup plus de nitrures.

Les niveaux de dureté obtenus sont plus élevés dans le cas de la présence du chrome a
5% car ce dernier présente une grande affinité pour l'azote.

Nous remarquons aussi fa bonne concordance de ces profils avec ceux prévus par
D.HJACK [13] dans son classement relatif aux types d'interactions éléments d’addition-
azote. En effet, les profils des binaires Fe-Cr 5% et Fe-V 1% (intéractions fortes)
correspondent trés bien a ceux indiqués par cet auteur.
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Etant le siege, d'interactions fortes, ces binaires présentent une dureté constante ou
peu variable en surface et une transition trés brutale avec le cceur.

Les profils de microdureté des alliages Fer-Vanadium a 0,2% et 0,5% et Fer-Chrome &
1%, 2% et 3% sont caractérisés par une zone de transition assez large (250 pm).

Les binaires au molybdéne étudiés, bien que répertoriés comme siéges d’interactions
faibles au dessous de 5%Mo présentent des transitions brusques. Cela peut étre di 4 la
concentration de l'azote en surface extréme et au durcissement supplémentaire causé par les
considérations stériques du molybdéne (rayon atomique éleveé).
1V-3- Analyse tribologique des binaires :

L’intérét de la nitruration comme revétement tribologique résulte des grandes duretés
obtenues, de la bonne adhéston des nitrures dans leur matrice et de leur stabilité chimique
[24].

Dans cetie partie, nous nous contenterons de présenter un graphique typique (a titre
indicatif) représentant l'évolution du coefficient de frottement en fonction du temps de Fessai
(nombre de cycles) (figure 25).

L'essai de frottement a été effectué sur un tribométre de type plan-plan {voir schéma
de la figure ci aprés) connecté & un ordinateur qui collecte les impulsions électriques
transmises par des capteurs de force et traduit cela sous forme graphique retragant I'évolution
du coefficient de frottement durant toute la durée de I'essai. Rappelons que le coefficient de
frottement n'est autre que le rapport de la force tangentielle qui s’oppose au mouvement a la
charge normale appliquée.

2N

A se—

Bieflz manivelle . Arer—— er—— l

Figure 24 : Schéma du tribométre plan-plan.

Les essais se sont déroulés sous une charge de 2N et pour un nombre de cycles de
1000 (prés d'une heure). Cette force a été choisie pour éviter l'usure instantanée des
échantillons.

Notons que les surfaces objets de cette analyse tribologique n'étaient pas trés polies et
qu’elles présentaient une rugosité moyenne de l'ordre de 0,16 et une capacité d'aplanissement
de Rp,=0,6 déterminées par un rugosimétre de type Perthometer. Néanmoins cela nous a
permis d’apprécier les mesures 3 titre indicatif.

Nous rappelons que : .
* R, = Rugosité moyenne = moyenne arithmétique de toutes les valeurs du profil de rugosité
R sur la longueur d’évaluation I, (DIN 4768).
=  Rpn, = capacité d'aplanissement = valeur moyenne des valeurs de Rp déterminées sur 5
segments successifs de longueur le (par rapprochement avec DIN 4768).
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Figure 25 : Evolution du coefficient de frottement en fonction du nombre de cycle (temps).

IV-4- Interprétation de I’ évolution générale du coefficient de frottement :

En nous basant sur la figure 25 retragant I’évolution générale du coefficient de
frottement de la surface nitrurée, nous remarquons une augmentation rapide de ce coefficient
aux premiers cycles, chose correspondant au frottement entre les aspérités (pics des surfaces)
des deux antagonistes suivie d'une étape ou ce coefficient de frottement semble a peu prés
stabilisé autour d'une valeur de p= 0,6. Cetie étape est liée 4 I'établissement du troisieme
corps formé a partir des premiéres particules qui se détachent des surfaces. Les instabilités
observées sont en relation avec le maintien ou I'éjection des débris dans le contact. Notez que
la présence des particules dans le contact apporte un accroissement du coefficient de
frottement {point C et E) par rapport a des surfaces vierges [32] alors que I'élimination de ces
particules se traduit par une chute du coefficient de frottement (point D). Les échantillons
ayant de faibles fréquences de pics présentent une résistance a l'usure élevée, c’est le cas ou
ces débris restent emprisonnés.

Comme déja indiqué [44], plus la dureté est €levée plus le coefficient de frottement
sera abaissé et meilleure sera la résistance au frottement. Cela a été vérifi¢ sur les quelques
binaires que nous avons analysés.
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Introduction générale :

De nos jours, dans la majeure partie des domaines de l'ingénierie, on fait appel de plus
en plus souvent a la modélisation informatique des phénomeénes et des process. Cette nouvelle
démarche a envahi les domaines de la recherche fondamentale et ceux de la recherche
appliquée. |

D'abord cela permet de simuler et optimiser, puis de concevoir et extrapoler de
nouvelles unités et enfin de commander les process méme de mise en ceuvre, de traitement et
de fabrication.

Les modéles utilisés ne sont guére le produit de «coup de téten ou de banales
suppositions mais plutdt le fruit d'analyses et de réflexions qui remontent aux détails et
origines de tout phénomeéne, toute transformation ou évolution de tout élément réactant. Cette
analyse de I'évolution et de la transformation des réactants est traduite par des expressions
mathématiques quantitatives maniant certaines suppositions simplificatrices justifiées.

Suivant le cas, on a affaire 4 des modéles statiques ou dynamiques, linéaires ou non
linéaires, mono ou multivariables, continus ou discrets, a paramétres localisés ou répartis.

Hormis les ca}actéristiques techniques, c'est plutdt Fapproche utilisée qui différencie
les modéles congus par 'homme de procédé ou par celui du contrdle. Cela a conduit a la
dualité Modeles Globaux Systémiques (MGS) - Modeles Analytiques Détaillés (MAD ) [68].

L'ingénieur de procédé développe ses modéles par une approche systémique. 1] €crit
les relations entre entrées et sorties, établit les bilans entre les variables agrégées ou moyennes
en s'appuyant sur ’expérience et le bon sens ; Il aboutit 4 ce que l'on appelle un Modéle
Globale Systémique (MGS). Ces types de modéles sont bien adaptés aux besoins de
I’ingénieur mais nécessitent souvent un bon calage ‘expérimental.

Les modéles analytiques détaillés (MAD) sont eux de type déductif. On y écrit les lois
locales de la physique et les bilans fondamentaux déduits des mécanismes moléculaires.
Cette démarche conduit & des modéles complexes visant le plus souvent une description fine a
trois dimensions, en régime transitoire. Ces derniers requiérent des moyens de calcul
puissants.

Dans cette présente partie, nous présenterons d'abord l'analyse de la croissance des
couches, des profils de concentration d'azote et des gains massiques conséquents a la
nitruration des binaires en nous inspirant du modéle de L.Torchane [69], puis la modélisation
de la stabilité des phases susceptibles de se former en adoptant le modéle thermodynamique
de Hillert {70] appliqué dans le cas des solutions réguliéres.
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Partie A : MODELISATION DE 1.4 CROISSANCE DES COUCHES, DES PROFILS DE
CONCENIRATION D'AZOTE ET DES GAINS MASSIQUES CONSEQUENTS A LA
NITRURATION :

I-Introduction :

La réussite et 'efficacité de la nitruration (amélioration des propriétés mécaniques de
la surface) sont sensiblement conditionnées par les configurations microstructurales obtenues
du fait que chaque couche ou nitrure apporte des améliorations parfois dissemblables. Le
contrdle de ces configurations et la mise au point de modéles prédictifs de la croissance des
couches nitrurées, des profils de concentration d'azote et des gains massiques s’avérent de ce
fait incontournables quant a la maitrise de la nitruration.

Toutes ces transformations sont intimement tributaires de la cinétique de diffusion de
l'azote dans la matrice dont le contrdle nous permettra l'ajustement ultérieur de I'essentiel des
propriétés mécaniques surfaciques visées.

Pour modéliser cette diffusion, plusieurs modéles ont été proposés. Citons celur de
L.Torchane et al [69,71] et celui de Mittemeijer et al [72] qui reproduisent analytiquement la
diffusion de l'azote et du carbone dans les systémes Fe-N-C, ainst que ceux de Fortunier et al
[73] ou de Sun et Bell [74] qui incluent, en utilisant la méthode des éléments finis,
I'influence de la précipitation des nitrures sur la cinétique de la diffusion. Un des plus récents
travaux de modélisation de la croissance des couches nitrurées a été l'ceuvre originale de
S.Bockel et al [75]. Ils modélisent numériquement dans une géométrie monodimensionnelle
et en régime transitoire la croissance des couches de combinaison et de diffusion pour des
conditions souples aux interfaces (pas constantes). Le couplage possible du modéle
numérique avec le modéle des écoulements hydrodynamiques constitue um  intérét
supplémentaire de ce travail et se distingue ainsi des démarches classiquement admises [76 ].

I1- Présentation du modéle mathématique de la diffusion de I'azote dans le fer :

11-1- Démarche adoptée :

Dans notre cas, on se propose de traiter cette question en supposant que les atomes
des éléments d'addition occupant des sites substitutionnels du réseau se comportent comme
des atomes de fer et en nous inspirant du modéle analytique de la diffusion explicité par
L. Torchane [69].

De ce fait, le probléme de I’établissement du profil de concentration d'azote sera
ramené & la résolution de I'équation de diffusion de cet élément dans le fer pur dans un régime

-~

transitoire (—étm # 0), monodimensionnel a pression et 4 température constantes.

Le suivi de la croissance des couches nitrurées sera assuré en supposant que les
abscisses des interfaces évoluent proportionnellement a la racine carrée du temps de
traitement comme indiqué par L Torchane [69,71]. Notons que cela a récemment été
confirmé par S.Bockel [75] qui avait suivi cette évolution avec la méthode des éléments finis.

Le calcul du gain massique sera établi (en supposant que la formation de la couche &
est inévitable) par I'intégration du flux de matiére durant la durée de traitement.
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h)
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S . surface trattée.
C3}, : titre d’azote en surface.

11-2- La diffusion de I'azote dans le fer pur :

La loi de Fick gouverne la diffusion de I'azote dans le fer pur.

i _p 8°C,(x,1)

s R

o D;: coeflicient de diffusion de 'azote dans la phase « i », avec
«i=fe-or, i= Y -FesN, i=FepsN».
o Ci(xt) : la concentration d'azote 4 une profondeur de pénétration « x » et aprés un temps
de diffusion « t ».

La résolution de cette deuxiéme loi de Fick dans un milieu semi-infini relatif a la
formation de trois phases o, y’ et € peut étre formulée par les trois expressions suivantes
représentant les profils de concentration de l'azote dans chaque phase

X
o C.(x,t)=A, +B, erf( ), O0<x<A,
‘ -t 2Dt i
) X
o C.(x,t)=A_ +B._ erf( ), Agesx< Ay
¥ ¥ ¥ 2\/[)_y't £y T
K
u] Cu(x,t):Au+Bu.erf(—x—); KYrGSXSQo

2Dt

o AgB., AY' . BY" Ay, By sont des constantes. .

o Agy et Ay, sont les abscisses des interfaces £/Y', Y'/ot.

I1-3- Expression des profils de concentration d'azote :

La figure 26 ci-dessus montre, qu'outre prévoir les différentes phases existantes, le
diagramme d'équilibre Fer-azote contribue également a déterminer la variation de teneur en
azote en fonction de sa pénétration dans ce systéme binaire, Ceci est rendu possible grice a
I'utilisation de certaines conditions initiales et limites.
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Figure 26 . Relation entre le diagram me d’équilibre Fer-Azote et la profondeur de
diffusion a 570°C.

Conditions initiales:
A t=0:
o Pour x >0 = C(x,0)=C, avec C,: Concentration initiale d'azote dans la matrice .
pour le fer pour Co =0.

Conditions aux limites (aux interfaces ) :
a A la surface extérieure (pour x =0 ) Ce(x,t)= C3,; avec :

C3,: concentration d'azote 4 la surface extérieure du métal.

o Alinterface /v’ : (pour x=A)
Cegy, 1) =Cigyr
Cy'(kﬁy'st) = C2s-‘.y' >

a A Pinterface ¥ /ot (pour x=A, )
Co(Rya, )=Chpe s
Cu. (l‘y'cx 4 t) = CZ!T'a .

pour x = o Ca(x,t)=Co.
Les concentrations aux interfaces sont déterminées & une température donnée a parlir du

diagramme Fer-azote.
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Avec ces conditions aux lfimites, les profils de concentration d'azote dans les phases €,
t n P .
Y et a peuvent étre écrits comme suit

erf (—=—)
S S 2Dt
Cn(x:t) = CN + (Clsy' -CN)—b——E_ , 0 <x< ksy'
gy’
erf\—
f( 5 Dc)
g~ Sl _Wl Sz - Wl '
CY-(X,l) = (/257'(ﬁ) - Cly'cx, (ﬁ) . )\'GY' <X< ?\..Yra
Avec Si=erf{ by ), W,=erf(—x~), So= erfl by ).
21“)7' ZJDy.t ' 21/]),!.
1 erf(— )
Z,ID t
Co(x,1)=C,py s — Ay <xsw.

1—erf(—1>
er(ZD)

o

En adoptant ces trois équations de variation de la concentration d'azote dans les
différentes phases (couches) en fonction du temps et en utilisant les conditions aux limites
(conditions aux joints) données par S.Bockel [75] 4 843°K, et la condition initiale de titre
d'azote en surface constant (C},= 8,5% ), nous avons élaboré un programme informatique en
« ‘Turbo-Pascal » nous permettant de tracer les profils de concentration suivant un algorithme
de calcul schématisé ci-aprés, les position des interfaces et les gains massiques conséquents a
la nitruration en fonction du temps :

11-4- Algorithme de calcul :

Les conditions aux limites choisies par S.Bockel, ont été tirées de l'intersection d'une
droite 2 T=843°K avec les lignes de solubilité du diagramme d'équilibre Fe-N.

o A linterface &/7', les titres massiques d'azote sont:
= Phasesg: WE”-/Y': 7,35%,

= Phasey: Wyyy=575%.

o Alinterface (Y /o), ils sont de:
* Phase y': WY'y’/a. =5,50%

» Phase o WOL.Y:/OL = 0,08 %
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o At=0:C}=85%.

.

0. Les coefficients de proportionnalité utilisés pour le calcul des abscisses des interfaces ont
été définis graphiquement par L. Torchane [69].

= 42
bwr =0.0635 um.s
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Figure 27 ; Algorithme de calcul des épaisseurs des couches, des gains massiques et
des profils de concentration d’azote.

111- Présentation et interprétation des résultats :

Les courbes portées sur les figures 28, 29, 30 représentent I'évolution des épaisseurs
des couches € et Y’ en fonction du temps & une température de 843°K pour un titre massique

d'azote en surface égale & 8,5%. Nous remarquons que les évolutions sont plus rapides au
début du traitement correspondant & une ferrite exempte d'azote.
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Flgure 28 - Evolution des épaisseurs des couches en fonction du temps
4 843°K aprés 1 heure de nitruration.
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Flgure 29 - Evolution des épaisseurs des couches en fonction du temps
a 843°K aprés 4 heures de nitruration.
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Figure 30 : Evolut:on des épaisseurs des couches en fonction du temps
a 843°K aprés 100 heures de nitruration.
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Le tableau 7 ci-aprés indique les épaisseurs calculées pour certains temps de
traitement.

Durée (heures)  |%N surface C}, Epaisseurs des couches
g (um) ¥ (um) Total (pm)
1 8.5 381 4.89 8.69
4 8.5 7.62 9.78 17.40
7 8.5 10.08 18.90 28.98
20 ] 8.5 17.03 21.87 38.90
40 8.5 24 31 55
70 8.5 31 40 71
100 8.5 38.1 49 87.1
200 85 59 69.16 128.16

Tableau 7 : Les épaisseurs calculées des différentes couches en fonction du temps de

traitement.

Pour des conditions de titre massique constant en surface, les résultats donnés par le
modéle analytique utilisé pour une température de 843°K sont en parfaite adéquation avec les
résultats du modéle numérique présenté par SBockel [75] et les résultats expérimentaux
obtenus dans les mémes conditions [69].

Les résultats donnés par notre calcul sont exactement similaires & ceux présentés par
L.Torchane [69] qui avait lui aussi utilisé¢ la méthode analytique.

Le modéle analytique reproduit ainsi de fagon fidele I'évolution des épaisseurs réelles
des différentes couches nitrurées au cours du temps pour les conditions de titre massique en
surface constant.

En comparaison avec les résultats de nos caractérisations micrographiques, nous
pouvons dire que les épaisseurs des couches prévues sont assez proches de celle apparaissant
aprés notre traitement de 70h a 520°C.

En effet sur les micrographies portées sur les figures 7,12 et 20 relatives
respectivement aux binaires Fe-Cr 1%, Fe-Mo 1% et Fe-V 1%, nous enregistrons des
- couches d'épaisseurs respectivement 80 pm ,50 um et 80 pm alors que le modéle prévoit une
couche de 71 um. Ces écarts sont & mettre sur le compte des multiples interactions surgissant
dans les binaires alors qu'elles sont ignorées dans le formalisme mathématique du modéle.
Cependant cet écart devient inacceptable quand on passe a des additions élevees c'est le cas
par exemple du binaire Fe-Cr 5% (figure 10) ou I'épaisseur enregistrée avoisine les 300 pm.

Pour des titres massiques imposés en surface entre 5,50 et 575% , correspondant &
lintervalle possible de formation de la couche ¥ ' 4 843°K, le modéle est en accord avec les
mesures expérimentales des épaisseurs (figure 31) réalisées pour un temps de 4 heures et a
celle effectuée par S.Bockel [75] par son modéle numérique. Ce modéle est également vérifié
pour des titres massiques imposés en surface compris entre 7,35 et 8,80% (figure 32) et
correspondant & un temps de 4 heures. Pour ce méme temps, la concentration d'azote dans la

. ferrite chute de 0,08 4 0,01% sur une profondeur de prés de 100 pm (figure 33).

Tl a été signalé par plusieurs auteurs que la couche y' croit plus rapidement que la
couche epsilon. Le tableau 7 confirme cela. .

Signalons que notre modéle ne peut s'appliquer pour des titres massiques ¢élevés, car de
part sa structure et ses fondements, il ne tient pas compte de certains phénoménes qui
interviennent en ces conditions. C’est le cas par exemple de l'apparition de la porosité
signalée par L. Torchane [77] pour des titres massiques supérieurs & 9,5%.
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Figure 31 : Profil de concentration d’azote dans la phase ¥' 4 843°K aprés 100
heures de nitruration.
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Figure 32 : Profi] de concentration d’azote dans la phase € & 843°K aprés 100
heures de nitruration.
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Figure 33 : Profil de concentration d’azote dans la phase o a 843°K aprés 100
heures de nitruration.
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Les profils de concentration d'azote de fa surface vers le cceur de alliage prennent les
allures des courbes portées sur les figures 34, 35 et 36. Ces derni¢res montrent clairement
I’étalement des couches dans le temps avec des interfaces siéges de changements brusques des
concéntrations en azote. L'étude de ces zones nécessite des outils de caractérisation trés

ponctuels et de grandes précisions. C'est entre autre pour cela que I'on ne trouve pas beaucoup
de travaux relatifs a ces endroits. .

Mteteane
e it ST

Contentration d'azote (% massigue)
—
Concentralion d'azote (% masnquel

o 1 v ¥ =y

X

E
B
-+

q q B 12 18 n 0 . 10 20 3
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Figure 34 : Profil de concentration d’azote Figure 35 : Profil de concentration d’azote
aprés 1 heure de nitruration a 843°K. aprés 4 heures de nitruration a 843°K.
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Figure 36 : Profil de concentration d’azote apres
100 heures de nitruration a 843°K.
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Les gains de masse par unité de surface (cm?) conséquents a la nitruration effectuée
sur différentes durées présentent une évolution parabolique (figure 37).

L'ordre de grandeur des gains calculés est identique & celui présenté par L.Torchane
[69]. Ce dernier, signalons le, avait démontré la totale similitude et superposition des courbes
calculées avec celles correspondant & des essais expérimentaux.

£ —"
0 — /
b —
b‘ 1//
g .
0 —
o ; T g T . T ]
o an - 120 160 200
temps (mén}

Figure 37: Evolution du gain massique en fonction du temps de
nitruration & 843°K avec 8.5% d’azote en surface.

IV- Conclusion :

Le modéle analytique décrit dans cette partie permet de suivre la diffusion de l'azote
dans le fer. Il est montré qu'il est tout a fait possible de prévoir les épaisseurs des couches de
combinaison ¥, € et de la couche de diffusion de I'azote dans la ferrite pour des conditions
données. Ce modeéle a été validé pour des conditions aux limites de titre massique en azote
constant en surface par comparaison de ses résultats avec ceux de l'expérience ainsi qu'avec
ceux d'un modéle numérique en utilisant la méthode des éléments finis. Nous avons en outre
montré que pour des ajouts additifs modérés, on pouvait toujours utiliser ce modele (1% Cr,
1% Mo, 1% V) ne serait ce qu'a titre indicatif.

Toutefois, notons que le modéle analytique de diffusion pourra étre améliore en
intégrant les mécanismes de diffusion - précipitation ce qui élargira du méme coup son
domaine de validité et d'application aux cas des alliages et des aciers.

La prise en compte d'une géométrie a deux dimensions voire a trois, ainsi que la

diffusion simultanée de plusieurs éléments sont également des perspectives possibles du
développement du modéle.
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.

Partie B : Modélisation thermodynamique de la stabilité des phases.

I- Introduétion :

L'application de la thermodynamique a I'étude, des processus et des transformations
métallurgiques connait un regain d'intérét notable. En effet, aprés avoir été au premier abord
l'outil préféré des sidérurgistes et des thermiciens, elle a su envahir le domaine de la physique
en général et de la métallurgie physique en particulier surtout aprés I'établissement des
principes et des lois de l'approche statistique.

Les états d'équilibre thermodynamique des alliages métalliques sont un centre d'intérét
névralgique quand il s'agit de comprendre, élucider et prédire les transformations observées
dans les matériaux. Bien que ces états soient rarement atteints dans les matériaux réels, leur
connaissance est fondamentale parce qu’ils correspondent & des états de référence
parfaitement définis et qu'ils représentent les états vers lesquels les systémes auront tendance
a évoluer.

Les transformations inhérentes a la nitruration n'échappent pas aux lois de Ia
thermodynamique. Cependant, les configurations possibles en fonction des paramétres de
traitement pour un acier nitruré sont trop nombreuses pour qu'elles soient entiérement étudices
et optimisées par l'expérimentation. Une modélisation thermodynamique s'impose dans ces
conditions pour ne serait ce qu'établir une présélection de configurations. En plus de cela, une
bonne connexion de ces résultats avec ceux de la modélisation de la croissance des couches
nitrurées nous permettra de prédire avec exactitude et dans le détail la configuration
microstruturale qui va résulter d'un traitement donné et d'ou les propriétés attendues du
matériau nitruré.

Les principes théoriques de la modélisation thermodynamique ont été décrits dans les
travaux de M Hillert et L.I.Staffansson sur les solutions réguliéres et les phases
stcechiométriques [70].

Une phase stoechiométrique peut usuellement étre considérée comme composée de
deux sous réseaux dont les sites de chacun sont occupés par certains éléments. 1l sera
toutefois toujours possible de dissoudre une certaine quantite d'un nouvel- élément en
substitution 4 l'un ou lautre des éléments. Il a ¢té suggéré que les proprietes
thermodynamiques d'un tel systéme puissent €tre décrites par le modéle classique de la
solution réguliére quand il est appliqué aux sous réseaux contenant deux éléments [77,78,79].

La méme démarche sera appliquée quand plus de deux ¢léments sont présents dans un
sous réseau. Cependant, quand les deux sous rédeaux contiennent chacun plus d'un élément,
on a recours au modsie de Forland [80] établi par une extension de la solution quasi-
thermodynamique de Flood [81}. Blander [82] par sa théorie sur les solutions ioniques a
abouti au méme modéle.

Dans l'une de ses plus récentes études, M.HILLERT a généralisé les principes de la
modélisation thermodynamique [83]. Des informations sont données par cette approche sur la
dépendance en température, les effets du magnétisme, les substances steechiométriques, les
phases cristallines en sous reseaux, les solutions interstitielles, ia phase gazeuse,... etc.

1I- Le modéle de Hillert :

D'une fagon générale, I'énergie de Gibbs (G ) dune phase condensée est la somme de
plusieurs termes : une énergie de référence (G ), une énergie de mélange idéal (Giasar), une
énergie d'excés (Ger) et une contribution magnétique (Gumgn) [70]-

G = G+ Gex t+ Gigeal + Gmgn'
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Dans quelques cas, on y ajoute une énergie d'ordre [ 84].

II-1- La notion de fraction de site : :

Dans le cas ou Pon adopte la représentation d'une maille élémentaire par une formule
simple (M,N), (I,J). avec a et ¢ représentant le nombre de sites dans chaque sous réseau,
(M,N) représentant les atomes du premier sous réseau et (I, I ) les atomes en insertion dits du
deuxiéme sous réseau on aura : '

Les nombres de moles de chaque type d'atome | 1m , Mn, Mi,...€tc. sont liés par :

a a c C .
d'autres part, il est trés usuel d'exprimer la concentration de tout élément par sa fraction
molatre :

;= 0 L i=MUN, LI . (2)
Ny FNx M Ny

Et S Xo=lo) 3)

Yy = —M , Yy =W (4)
Nm + M Mas M
Y, = ”—““—nl_ , | Yy = —L ........... (5)
Ny +my Ny M,
T4
Avec Ym +VYn =1 et Yi+Yy =1, ... (6)

En utilisant les relations (1), (2), (3), (4), (5), (6), oﬁ aboutit 3 [58] -

.4
Yu= ——Me—  YN=1-Yu;
I-(X, +X,)
leii— 4 Y] :]_Y[
C l—(X,-i—XI)

11-2- Calcul des différentes contributions a I'énergie de Gibbs :

Pour un systéme décrit par deux sous réseaux (M,N), et (I, J). ,on aura :

Grer = Z Z Yu Y G:m [84]
M T

Gy, Energie libre de la substance de référence M : 1 ou M représente un atome du premier

sous réseau et [ un atome du second sous réseau. _
Y, Yy Fractions de sites respectivement de 'atome M et de ["atome [.
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Toutes les substances de référence sont obtenues en faisant toutes les permutations sur
les différents sous réseaux et en supposant successivement que chaque sous réseaux est
entierement rempli par un seul composant.

Le terme représentant I'énergie de mélange idéal s'écrit pour un systéme a deux sous réseaux
(M,N). (1, De
Gral =aRT (D YmInYpm) + CRT( }: YiInYp).
M
17" sous réseau 2™ sous réseau

Cette expression est inspirée des travaux de Temkin [85] relatifs au calcul de I'entropie
de mélange des solutions ioniques.
Dans ce méme systeme, lI'apport de I'énergie d'excés est donné par :

Gex = Z Z Z YMY!YJLMIJ+Z Z Z YmYn Yy Ly

I>1 M N>A/[ 1

D’aprés M.HILLERT [70],en supposant une configuration d'une solution réguliére, lenergie
d'excés peut s'écrire:

=2, XiXiKy

Mais en prenant en compte que Pinteraction entre les deux atomes du premier sous
réseau est dépendante des atomes présents dans le second sous réseaux et en définissant une
surface de référence par les expressions du second terme, on aboutit & I'expression donnée
précédemment.

Les paramétres d'interaction « Li » peuvent étre dépendants de 1a composition smvant
le polyndme de Redrich-Kister [86,87 88]. En général, on se contente de la forme :

L=A+BT+CT In(T).
A, B, C : Paramétres déduits des mesures expérimentales.

I1-3- Evaluation de la contribution magnétique:

Les matériaux exhibent des comportements magnétiques différents. Cependant, on pourra
toujours les classer dans l'une ou l'autre des familles suivantes :

= Les diamagnétiques.

= Les paramagnétiques.

* Les ferromagnétiques.

= [es antiferromagnétiques.

= Les ferrimagnétiques.

Chaque matériau est caractérisé par sa susceptlblme magnétique, son almantatlon et
I'orientation de ses moments magnétiques [89] et a chaque état ou chaque transformation
magnétique, on associe une énergie magnétique Gmg.

Pour les éléments qui présentent une transformation ferromagnétique comme le fer ou
fe nickel, I'état de référence choisi est I'état paramagnétique {87}
Ainsi un terme supplémentaire sera ajouté a 'enthalpie libre du constituant par :

Grpg =RTIn(B+1) f(x) Avec: =T/,
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T. : Etant a température critique de la mise en ordre magnétique c.-a-d. la température de
Curie pour les matériaux ferromagnétiques ou de Néel (Tw) pour les matériaux
antiferromagnétiques .

f3 . étant le moment magnétique moyen par atome exprimé en magnéton de Bohr.
La fonction f(t) est exprimée par la relation suivante ;

f(1)=1-[79C"/140P + (474/497)(Up -1)( /6 + T°/135 + 1°/600YA ;sit < 1.
(@) =70+ v "/315 + vP/1500)/A ,sit> 1.

Avec A = 518/1125 + (11692/15975)(1/p - 1).

Ces équations ont été établies par Hillert et al [90] a partir d’une expression de la capacité
calorifique magnétique C™® proposée par Inden [87]. La valeur de P dépend de la structure
cristalline. Elle est égale a 0.28 pour les structures C.F.C et hexagonales compactes et a 0.40
pour les structures cubiques centrées. ’

La variation de la température de Curie (ou de Néel ) et du magnéton de Bohr
s’exprime par les relations suivantes [87] :

TX)= Y. XiTic+ Telex).

BOO=3 Xpi+p™

I
111- Application du modéle des solutions réguliéres de Hillert :

Pour étudier la stabilité des phases rencontrées au cours de la nitruration des aciers au
chrome, molybdéne et vanadium (CDV), nous avons procédé a la modélisation des trois
systémes Fe-Cr, Fe-Mo et Fe-V nitrurés tout en adoptant la configuration de deux sous
réseaux et en supposant que les solutions solides formées restent réguliéres tout le long des
transformations. . ' .

Nous avons utilisé les données thermodynamiques disponibles sur la banque de
données internationale du logiciel THERMO-DATA actualisées a janvier 1998 et ce pour les
trois systémes étudiés. Cependant, le choix de certaines données manquantes sur cette base de
données a été fait a la lumiére des travaux de certains auteurs pionniers de la modélisation
thermodynamique, notamment K FRISK [86,91], particuliérement pour les systémes Fe-V et
Fe-Mo. Signalons tout de méme que des écarts remarquables sont observés entre certaines
données de ces auteurs chose qui rend Ja tache délicate.

11I-1- Présentation des phases étudiées :

Pour chaque systéme, nous avons sélectionné les phases les plus indiquées dans la
bibliographie et sur les diagrammes d’équilibre relatifs et celles pour lesquelles on disposait
des données thermodynamiques. Cependant, il y a quatre phases communes qui reviennent
dans chaque systéme.

1ii-1-1- La nitroferrite (Fe-X)sN :

Elle est surnommée la phase ALPHA. Les atomes de fer forment un réseau cubique
centré pour lequel les sites octaédriques situés au centre des arétes du cube et au centre de
chaque face sont occupés par les atomes d’azote. Tl nous est donc facile de tirer les
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coefficients steechiométriques relatifs & cette maille : 3 sites d’azote pour chaque atome de fer
(fer ou atome en substitution). '

HI-1-2- L.a phase austénitique (v ):

Dite 1a phase GAMMA (7). Elle est définie par un réseau cubique & faces centrées
d’atomes de fer dont les sites octaédriques des centres des arétes et du centre de la maille sont
occupés aléatoirement par I’azote. Cela conduit 4 une stcechiométrie d’un atome d’azote pour
chaque atome de fer.

H1-1-3- Le nitrure GAMMA PRIME (‘Y "1

De formule parfaitement steechiométrique FesN et de structure cubique a faces .
centrées ot I'azote occupe le site octaédrique du centre du cube. Cela nous améne 3 attribuer
les coefficients steechiométriques 4 et 1 respectivement pour la premiére et la deuxiéme sous
maille.

I11-1-4- Le nitrure EPSILONE (g) :

De formule Fe,3N cristallisant dans le systéme hexagonal compact dans lequel les
sites octaédriques sont occupés par I’azote. La banque des données thermodynamiques du
logiciel THERMO-DATA attribue les coefficients steechiométriques 1 et 0.5 a la premiére et
a la deuxiéme sous maille respectivement.

111-1-5- Autres nitrures :

En plus de ces phases et nitrures communs, nous avons étudié le nitrure CrN avec les
coefficients steechiométriques 1 et 1 dans le systéme Fe-Cr-N, les nitrures MoN (coefficients
steechiométriques 1 et 1) et Mo:N ( coefficients stoechiométriques 1 et 1) dans le systéme Fe-
Mo-N, et les nitrures VN et V,N dans le ternaire Fe-V-N avec des coefficients
steechiométriques respectifs | et 1 pour VN | 2 et 1 pour V3N. Ces coefficients sont ceux
adoptés dans la banque de données de THERMO-DATA et correspondent 4 ceux proposés
par la majorité écrasante des auteurs.

1I1-2- Algorithme de Calcul ;
Nous avons établi des programmes en Turbo Pascal qui permettent de calculer pour

chaque systéme : -

= L’évolution de I’énergie totale de Gibbs pour les différentes phases en fonction de la

~ température;

= L’évolution de I'énergie totale de Gibbs pour les différentes phases en fonction du
pourcentage massique d’azote;

= L’évolution de ’énergie totale de Gibbs pour les différentes phases en fonction du taux de
I’élément d’addition X (X :étant I"élément d’addition du systéme : Cr, Mo ou V).

1Ii-2-1- Energie de Gibbs en fonction de la température :

L’algorithme de calcul de I’évolution de I’énergie de Gibbs en fonction de la
température est donné ci-dessous. DONNEE et INCREMENT sont des valeurs que Ion fixe
de plein grés en fonction du domaine de calcul et de la précision voulus.

64



Troisi¢me partic : LA MODELISATION

INTRODUCTION DU %N ET %X, CALCUL DU
% Fe ET LECTURE DES DONNEES
THERMODYNAMIQUES

T = 298°K 1

| |
T =T+ INCREMENT

oul

—————a———<_T>DONNEE ™

NON

CALCUL DE G* jpiax DE
TOUTES LES PHASES

j

CALCULDE Giewe DE
TOUTES LES PHASES

CALCULDE G DE
TOUTES LES PHASES

1

CALCUL DE LA CONTRIBUTION
MAGNETIQUE POUR TOUTES
LES PHASES

r ‘ LCALCUL DE Gaioeate

AFFICHAGE DES
RESULT&TS

FIN /)

Figure 38 : Algorithme de calcul de ’énergie globale de Gibbs des
différentes phases en fonction de la température.
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I11-2-2- Energie de Gibbs en fonction des concentrations :

L’algorithme de calcul de 1’évolution de ’énergie en fonction du taux d’élément
d’addition X; % (Cr %, Mo %, V %) ou en fonction du taux d’azote (N %) est schématisé
comme suit

/_/m
" besur D
\\T__‘__/
LECTURE DES DONEES ET

INTRODUCTION DE LA
TEMPERATURE

Y

INTRODUCTION DE
XiOU DE Ni
{selon le cas)

Y

Ni% =0Oou
Xiv=0

=™
‘I

Xi= Xi + INCREMENT ou
Ni = Ni + INCREMENT

[
Xi om v

DONNEE -

Y

NON

] CALCUL DE Giga.

1

l CALCUL DE Geyes. |

~ f

’ " CALCUL DE Guagreras I

Y

| CALCUL DE Gyotme J

. j

AFFICHAGE DES
RESULTATS

—

v
(’”ﬁ@
Figure 39 : Algorithme de calcul dé I’energie globale de Gibbs des
différentes phases en fonction de la température.
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« DONNEE » et « INCREMENT » sont des valeurs que |’on fixe de propre grés suivant le
besoin. :

1V- Présentation des résultats :

Nous avons jugé bon de présenter les résultats obtenus systéme par systéme en y
incluant effet de la température, du taux de I’élément d’addition et du taux d’azote sur
I’évolution de I’énergie totale de Gibbs.

1V-1- Cas du systéme Fer-chrome-azote :

Pour le domaine de température choisi (<1000°K), les tracés de I’évolution des
énergies de Gibbs en fonction de la température pour les compositions de 1 a 10% en chrome
avec 0.05 4 0.1% d’azote sont portés sur les figures 40, 41, 42, 43 et 44. ‘

Ils révélent un ordre de grandeur dans la marge indiquée par P.PaPon [46] c’est-a-dire
entre 20 et 200 KJ/Mole.

Hormis I"énergie totale de Gibbs de la phase GAMMA PRIME (Y") qui atteint
-160 KJ/Mole (la plus stable ) 2 1000°K, toutes les autres phases ont des énergies ne
dépassant pas — 45 KJ/Mole & 1000°K. '

On note une chute continuelle de P’énergie de Gibbs de toutes les phases pour des
températures de plus en plus élevées chose qui traduit la tendance & une meilleuré stabilité aux
hautes températures. On observe sur ces tracés un confinement des phases ALPHA,
GAMMA, EPSILONE et CrN (a, v, &, CtN ) et ce a différentes températures avec cependant
une plus grande stabilité de la ferrite (ALPHA) par rapport aux autres phases. Cependant cette
stabilité relative semble étre perturbée par la présence de plus en plus marquée du chrome
bien que ce dernier soit alphagéne (élément ferritisant). '

L’évolution de I’énergie totale de Gibbs en fonction de la concentration en Chrome
843°k pour les différents taux d’azote (0.05% et 0.1% ) est indiquée sur les figures 45 et 46.
La coexistence des phases v, € et CcN est confirmée par ces figures. Remarquons que
I’évolution générale de I’énergie totale de Gibbs de la phase ALPHA est typique aux tracés
théoriques de I’évolution de cette énergie par rapport 4 un paramétre X. Elle enregistre un
point d’équilibre stable et un autre d’équilibre métastable. La tendance a la métastabilité de la
phase ALPHA enregistrée au-dela de 10% de chrome est en adéquation avec I’évolution déja
enregistrée de I’énergie de Gibbs de cette phase en fonction de la température a 10% de
chrome ( figure 44). A

Nous remarquons aussi une plus grande tendance i la stabilité de toutes les phases en
augmentant le taux d’azote (figure 47).

Les énergies calculées dans ces conditions sont toujours dans les marges indiquées par
P.PaPon [46]. Notons que le maximum de stabilité de la phase ALPHA est enregistré vers
t0% Cr, de la phase GAMMA vers 30% Cr, de la phase GAMMA PRIME vers 3% Cr, de la
phase EPSILONE vers 35% Cr et du nitrure CrN vers 25% Chrome. Toutes ces
concentrations aux maximums de stabilités sont déplacées & des plus hautes valeurs pour des
taux d’azote plus élevés,

Les courbes portées sur les figures 48 et 49 indiquent qu’au-deld d’un certain taux
d’azote, "ordre de stabilité maximale des phases est complétement inversé. Nous remarquons
par exemple qu’a 843°K et pour 1% de chrome (figure 48), Uordre de stabilité croissant
enregistré a des taux d’azote inférieurs & 0.5% (g, CrN, vy, o) se retrouve tout a fait inversé a
1%N (a, y, CtN, ). Signatons toutefois que Gamma prime (Y’) reste la plus stable dans
toutes les conditions et que cette tendance a Pinversement de Pordre de stabilité est
enregistrée a des taux d’azote plus faibles pour des taux de chrome plus élevés (figure 49).
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Figure 41 :Evolution de ’énergie globale de Gibbs en fonction de la température pour 5%Cr
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1V-1-1- Interprétation des résultats du systéme Fe-Cr-N : ‘

Le nitrure Gamma prime (") est toujours considéré comme étant une solution solide
parfaitement idéale et entiérement steechiométrique de formule FesN. Cela impliquerait en
principe une solubilité nulle de tout élément d’addition dans cette phase chose qui nous
permet d’affirmer qu’il n’y a aucun mélange et donc aucune énergie d’excés a adjoindre a
cette phase. C’est cela la source du décalage remarqué de I’énergie de Gibbs de cette phase
par rapport 4 toutes les autres.

La stabilité remarquable de la phase Alpha en dehors de son domaine d’existence est
certainement inhérente aux choix des coefficients stoechiométriques. Certains auteurs
proposent une steechiométrie plus basse d’azote en argumentant par le fait que ce n’est pas
tous les sites interstitiels du réseau qui sont occupés par I’azote mais seulement une certaine
proportion. La prise en compte de la limite de solubilité expérimentale nous permettra de
remonter i des coefficients steechiométriques plus précis.

La perturbation de la stabilité de la ferrite par la présence de plus en plus importante
du chrome peut s’expliquer par I’action qu’apporte ce dernier sur le potentiel d’azote
favorisant de ce fait d’autres types d’interaction particuliérement Cr-N (figure 49). Cela a éte
déja signalé par plusieurs auteurs [92,93].

L’existence simultanée trés probable des phases (cty+e), (ate+CrN) selon les
conditions de traitement a été mise en relief par Staffan Hertzman [93] et K Frisk [94].
IV-1-2- Conclusion partielle : ‘

Une redéfinition de certains coefficients stoechiométriques s’impose. Toutefois, nous
sommes parvenus a confirmer certaines évolutions déja signalées et a calculer les €nergies
totales de Gibbs avec une précision remarquable. Par exemple, K.FRISK [59] indique une
énergie de -42.6 KJ/Mole pour le CrN, alors que nos calculs donnent — 43 Ki/Mole (figure
42). Cela confirme que la démarche est bonne et cohérente et que les résultats seront d’autant
plus meilleurs que Jes données sont plus affinées. Pour cela, il faudra redéfinir certains
coefficients d’interaction 4 basses températures (<1000°k ).

1V-2- Cas du systéme Fe-Mo-N :

Les énergies totales de Gibbs des phases ALPHA (o), GAMMA (y), GAMMA
PRIME (7"), EPSILONE (g), MoN et Mo:N ont été calculées en adoptant une configuration
de deux sous-mailles ou le fer et le molybdéne occupent la premiére sous maille, ’azote et les
sites interstitiels vacants (Va) la seconde. La phase GAMMA PRIME (Y’ )s’avére plus stable
dans toutes les conditions choisies a une température de 843°%k, ¢’est-a-dire 0.5 & 5% de
molybdéne & des taux massiques d’azote inférieurs 2 0. 1%.

Nous remarquons une grande proximité des énergies totales de Gibbs des phases y et €
a des températures proches de 1000°K (figures 50, 51, 52 et 53).

Le nitrure MoN s’avére étre thermodynamiquement plus instable que Mo, chose en
conformité avec nos résultats expérimentaux. La stabilité du nitrure MosN rivalise avec celle
de 1a ferrite et la dépasse méme vers 1000°K pour 5% Mo et 0. 1%N (figure 53).

11 est clairement établi que Ia température tend a stabiliser toutes les phases.

Les courbes portées les figures 54, 55, 56, et 57 représentent I’évolution de I’énergie
de Gibbs de chaque phase en fonction du taux de molybdéne pour des taux d’azote de 0.05,
0.1 et 3% a 843°K. ]

La figure 55 atteste si bien de la stabilité relative de Mo;N par rapport @ MoN et de la phase o
par rapport & la phase y & 843°K quel que soit le taux du molybdéne. La figure 56, quant a
elle, montre I’instabilité de plus en plus accentuée de GAMMA PRIME (y') & 843°K pour
des taux d’azote et de molybdéne croissants. 11 en ressort des figures 54 et 57 une stabilisation
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des phases (énergies de Gibbs plus petites) pour des taux d’azote croissants avec un
déplacement des points d’équilibre maximum vers de plus hautes concentrations de
molybdéne. Cela se confirme sur les tracés de I'évolution des énergies de Gibbs en fonction
du taux d’azote pour différentes concentrations en Molybdéne (figure 58) avec une
stabilisation plus marquée pour le MoaN.
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Figure 50 : Evolution de I’énergie globale de Gibbs des différentes phases en fonction de la
température avec 1% Mo et 0.05 %N.
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Figure 52 : Evolution de P’énergie globale de Gibbs des différentes phases en fonction de la

température avec 5% Mo et 0.05 %N.
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Figure 53 : Evolution de I’énergie globale de Gibbs des différentes phases en fonction de la
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Figure 54 : Evolution de I’énergie globale de Gibbs des différentes phases & 843°K en
fonction du taux de molybdéne avec 0.05% d’azote.
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‘Figure 55 : Evolution de ’énergie globale de Gibbs des différentes phases a 843°K en
fonction du taux de molybdéne avec 0.1% d’azote.
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Figure 57 : Evolution de I’énergie globale de Gibbs a 843°K en fonction du taux de
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Figure 59 : Evolution de |’énergie globale de Gibbs des différentes phases en fonction de la
température avec 0.5% V et 0.05%N.
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Figure 60 : Evolution de I’énergie globale de Gibbs des différentes phases en fonction de la
température avec 5% V et 0.05%N.
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IV-3-1- Interprétation des résultats du systéme Fe-V-N :
La stabilité excessive de GAMMA PRIME (Y’) dans toutes les conditions est &

mettre sur le compte d’une mauvaise définition de ses coefficients steechiométriques.
Néanmoins, on a noté une déstabilisation relative de cette phase par le vanadium suite a
I"action alphagéne de cet élément (ferritisant ).

La présence de V3N est signalée par certains auteurs [66] notamment a hautes
températures. Sa présence indiquée par nos calculs a 843°K est due a notre sens aux
coefficients d’interaction utilisés. En effet, ceux-la ont été définis a hautes températures alors
que notre température de travail était de 570°C  (843°K).

1V-3-2- Conclusion partielle : .

Une fois de plus, les énergies calculées sont dans la marge indiquée par P.PaPon.
Néanmoins la prise en considération de certains aspects de solubilité limite et la redéfinition
des coefficients d’interaction a4 des températures inférieures a 1000°K sont indispensables
quand il s’agit de bien affiner les résultats.
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- CONCLUSION GENERALE :

La contribution apportée par notre travail a ’analyse de la nitruration des alliages
binaires synthétiques Fer-Chrome, Fer-Molybdéne et Fer-Vanadium revét d’une double
importance.

D’un c6té, nous avons montré qu’il était tout a fait possible de prédire la configuration
microstruturale multicouche qut allait résulter de la nitruration gazeuse de ces alliages avec
une précision trés remarquable en utilisant un modéle analytique issu de la résolution de
I’équation de Fick régissant tout processus diffusionnel.

D’un autre cOté, nous sommes parvenus a quantifier la stabilité relative des phases
prévues dans chaque systéme en fonction de la température de traitement, des taux d’azote ou
des éléments d’addition, particuliérement dans le cas des alliages binaires Fe-Cr et Fe-Mo
nitrurés. En outre, la comparaison de nos résultats avec ceux de plusieurs chercheurs
pionniers du domaine de la modélisation thermodynamique nous a permis de confirmer leur
exactitude.

Les quelques écarts remarqués pourront toutefois étre résorbés en procédant, comme
recommandé, a la redéfinition de certains coefficients d’interaction & moyennes températures
et au calcul des coefficients stcechiométriques & la lumiére des limites de solubilité
expérimentalement établies de ’azote dans chaque phase.

Une fois affinés, ces résultats seront d’un apport réel et capital pour la compréhension

des phénoménes réactionnels observés dans le cas des aciers CDV, leur maitrise et leur
asservissement pour une qualité meilleure du matériau nitruré.
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ANNEXE 1 - LE DIAGRAMME D’EQUILIBRE FER - AZOTE

Les phases solides établies a I’équilibre dans le systéme Fe-N & 0.1 Mpa sont :

* La solution solide o (ferrite) ou & (Fe) désignations utilisées respectivement au-dessous de
912° et au-dessus de 1394°c.

» La solution cubique a faces centrées (y Fe).
» Le nitrure GAMMA PRIME Y’ -Fe4N cubique a faces centrées.
» Le nitrure € (Fe3N) orthorhombique.

Ces phases s étalent sur des compositions en azote allant de
* 03 0.40% atomique d’azote pour a(fe) , '

= 0 433.5% atomique d’azote pour &(fe) ;

= 04 10.3% atomique d’azote pour;y(fe) ;

* 12.3 420.0% atomique d’azote pour FesN ;

* 154 33% atomique d’azote pour (Fe3N).

Notons que d’autres phases hors équilibre peuvent apparaitre en fonction des conditions
de traitement (pression, Température, %N, ... etc.).
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ANNEXE 2 : LE DIAGRAMME D’EQUILIBRE FER - CHROME.

11 est caractérisé par la présence d’unc boucle o {de 44.5 a 50% atom. Cr ) dont les
limites sont trés mal définies. On note ausst I’existence d’une phase o (c.c } {0 a 100%Cr ) et
d’une phase y {CFC) (0 & 11.9%atm. Cr ).

La transformation oo — y est trés lente, surtout pour les grandes teneurs en chrome et
est trés affectée par les impuretés comme le carbone et 'azote.

La phase o est fragile et difficile & déceler car sa formation est trés lenie dans les
alliages trés purs et non écrouis.

Ce diagramme a été trés étudié pour les basses températures (suite aux problémes de
fragilisation 4 475°C). 1l existerait des phases intermédiaires métastables dont les expressions
seraient trés complexes (CrFes, CrFe; CrFe CrisFeyi, CraFe, CryFe). Elles ne seraient pas
ordonnées.
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ANNEXE 3 : LE DIAGRAMME D’EQUILIBRE FER - MOLYBDENE.

. Il est caractérisé par une boucle fermée y et une solubilité importante du molybdéne
dans le fer cubique centré et du fer dans le molybdeéne.

Ce diagramme présente quaire phases intermétalliques : o, R, pet A.

Les deux premiéres sont stables a hautes températures. La phase 1 est le produit des réactions
entre« g <> oMo+ p» et « R <> afFe) +pun. :

I.a phase A est dite phase de Laves. Son existence est jusqu’a présent controversée.
* 0 a24.4% atomique de Mo pour la phase aFe

= 0a1.7% atomique de Mo pour la phase y.

» 0a33.3% atomique de Mo pour la phaseA (Fe;Mo).

* de33.9 4 38.5% atomique de Mo pour la phase R (FesMoj3).

* de 39.0 4 44.0% atomique de Mo pour la phase p (Fe; Mo,).

» De42.9a56.7% atomique de Mo pour la phase .

La solution solide du fer dans le molybdéne s’étale entre 68.7 et 100% Mo alors que celle du
molybdene dans le fer entre 0 et 24.4% atomique.
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ANNEXE 4 : LE DIAGRAMMIE D’EQUILIBRE FER - VANADIUM.

" Le diagramme d’équilibre des phases est caractérisé par une solution solide continue a
haute température et une boucle fermée y aux hautes concentrations de fer qui s’étalent
respectivement de 0 4 100% atomique de vanadium et de 0 & 1.01% atomique de vanadium.

Une boucle ¢ est indiquée entre 29.6 et 60.1%. Certaines phases métastables sont
signalées dans quelques travaux.
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