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Résumé: |

Notre travail a pour objectif d'étudier l'influence des éléments d'addition et effet du
potentiel nitrurant sur les propriétés physico-chimiques des couches nitrurées.

Nous avons d'abord étudié, le phénomeéne de diffusion de I'azote au moyen de deux
modeéles, le premier modéle a été appliqué au fer pur et un deuxiéme modele de diffusion-
précipitation, incorporé dans un code de calcul, a été utilisé pour simuler les profils de
diffusion de l'azote dans le cas de l'acier 32CrMoV13. Ces deux modeéles ont fait ['objet d'une
validation par les résultats expérimentaux trouvés dans la littérature.

Une analyse thermodynamique des différentes phases, formées lors de ce traitement, a
été faite en se servant du modéle thermodynamique des deux sous-réseaux dont les résultats
ont été validés expérimentalement.

En vue de caractériser métallurgiquement et mécaniquement les couches nitrures
formées, nous avons mis en ccuvre plusieurs moyens d'investigations qui sont { M.O, M.E.B
M.E.T, Microdureté¢ Vickers, Analyse des phases, Analyse chimique, Analyse des contraintes
résiduelles suivie d'une analyse des largeurs intégrales). Les différents résultats
expérimentaux ont montré que l'acier de nuance 32CrMoV13 présente une meilleure
performance de point de vue caractéristiques mécaniques et tribologiques en le comparant aux
autres aciers.

Mots-clés:

Systémé Fe-N, Nitruration gazeuse, nitrures, Modéle de diffusion, Précipitation, Structural
hardening, Analyse thermodynamique, Contraintes résiduelles.

Abstract:

The objective of our work is to study the influence of both alloying elements and the
effect of nitriding potential on physical properties of nitrided layers.

Firstly, we have investigated the nitrogen diffusion phenomenon by use of the two
diffusion models. The first one was applied to the nitrided pure iron, the second one wich
takes into account the precipitation phenomenon, was used to simulate the nitrogen diffusion
profile in case of 32CrMoV13 steel grade. These two models have been validated by the
experimental data taken from literature.

A thermodynamic analysis of different phases, produced during this treatment, has
been done by use of the two sublattice model. The obtained results have been validated by the
experimental data.

Finally, The experimental facilities, such as O.M, S.EM, T.EM, X.R.D, Vickers
microhardness test, Phasc analysis, Chemical analysis, Residual stress analysis as well as
Peak broadening analysis, have been used in order to characterize mechanically and
metallurgically the nitrided layers from studied steels. Our experimental results have showed
the great mechanical and tribological performance of 32CrMoV 13 nitrided steel grade.

Key words:

Binary system Fe-N, Gas nitriding, Nitrides, Diffusion model, Precipitation, Structural
hardening, A thermodynamic analysis, Residual stresses.
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Tn, T Température de nitruration

TN Taux de dissociation du gaz ammoniac

o Fraction molaire du gaz ammoniac transformée en (Na+Hz)
Kn Potentiel nitrurant

tn Durée du traitement de nitruration

c Contrainte appliquée

&Y Nitrures ou carbonitrures du fer

a-Fe Ferrite sursaturée en azote

D Coefficient de diffusion de l'azote dans la phase 'i°, i= ( a-Fe, e et 1)
Ci Concentration massique de l'azote en profondeur dans la phase "i'
N(x,t) Concentration de l'azote en solution & une profondeur ' x ' aprés un temps 't
Ji - Flux massique de l'azo;[e dans la phase '’

G , Energie totale de Gibbs

Grer . | Energie de référence -

Gideal Energie de mélange idéal

Giex Energie d' exces

Gmgn Energie d'ordre magnétique

R Constante universelle des gaz parfaits

L.K Coefficient d'interaction

X; Fraction molaire de 1'élément ' i’

Yi Fraction molaire de I'élément i’

Te Température de Curie

B Moment magnétique moyen par atome

Y Coefficient d'activité de l'élément ' 1'

W Energie autour d'une dislocation

E Module d'élasticité du matériau

v Coefficient de Poisson du matériau

p Densité de dislocations

W Angle d'orientation

) angle de diffraction des rayons X

A Longueur d'onde du rayonnement monochromatique

HV0.2 Valeur de microdureté sous une charge de 200g
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La recherche de matériaux de moins en moins cotiteux, utilisés sous des conditions de
sollicitations de plus en plus sévéres conduit & un développement des traitements
thermochimiques qui ouvrent des perspectives dont I'intérét s'est affirmé ces derni¢res années,

tant a l'échelle industrielle qu'au niveau de la recherche.

La nécessité d'augmenter la durabilité des piéces et de réduire les coiits des matériaux
ont fait des traitements thermochimiques une option souvent incontournable dans la
fabrication et la maintenance des piéces mécaniques. La mise en ceuvre d'un traitement
thermochimique a pour but donc d'améliorer les caractéristiques & coeur et en surface des
piéces.

La nitruration gazeuse est I'un des traitements thermochimiques qui ne s'est développé
a l'échelle industrielle qu'a partir des années 50. La génération de ce procédé est ralentie par
les difficultés rencontrées en vue d'aboutir 4 une interprétation des phénoménes observés bien
qu'elle posséde des atouts indiscutables : faibles déformations, dureté €levée, etc..

Le but de ce travail sur le plan expérimental est de caractériser les couches nitrurées et
d'étudier le role des éléments d'addition et l'influence des paramétres de nitruration, en
particulier, le potentiel nitrurant sur les propriétés physico-chimiques des couches nitrurées de
sept nuances d'aciers industriels.

Ce travail de thése a donc englobé cinq parties :

La premiére partic a été consacrée i la recherche bibliographique et présente le
principe de la nitruration avec ses avantages et ses inconvénients en faisant le point sur les
connaissances métaliurgiques nécessaires a sa compréhension.

La seconde partie présente l'aspect diffusionnel de l'azote dans laquelle nous avons
introduit deux modeles de diffusion. Le premier modéle a été utilisé pour le cas du fer pur
nitruré. Le deuxiéme modéle plus élaboré, et couplé au phénoméne de précipitation, a été
appliqué au cas de I'acier nitruré de nuance 32CrMoV13 en vue de simuler les profils de
diffusion de l'azote.

La troisiéme partie consiste a une analyse thermodynamique des phases formées au
cours de la nitruration. Le modéle des deux sous-réseaux a été appliqué en vue d'étudier la
stabilité relative de chaque phase en fonction des paramétres : température, teneurs massiques
de l'azote, du carbone et des éléments d'addition.

La quatriéme partie présente les moyens expérimentaux mis en ceuvre pour I'étude des
phénoménes se rattachant 4 la nitruration. Différents techniques d'investigation ont €té
utilisées telles que la mesure de microdureté, l'observation par microscopie optique et
électronique, la diffraction des rayons X, l'analyse chimique, l'analyse des contraintes
résiduelles ainhsi que celle des largeurs intégrales des pics de diffraction.

La cinquiéme partie regroupe les différents résultats obtenus sur les aciers étudiés.
Une discussion approfondie de ces résultats a été faite et nous avons cléturé ce travail par une
conclusion générale.
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1.1 Procédés de nitruration:

La nitruration est un traitement thermochimique dans leque! on fait diffuser ’azote, de
la surface vers le ceur de la piéce, 4 une température comprise entre 450 et 580°C.

Dans le cas des aciers, la piéce subit initialement un traitement thermique de trempe
suivi d’un revenu a haute température; cela permet d’obtenir une structure métallurgique
globulaire conférant au métal de base les caractéristiques mécaniques voulues. Ce revenu
s’effectue a une température supérieure a celle de la nitruration.

A la fin du traitement, le refroidissement est généralement lent pour ne pas provoquer
de fortes distorsions.

La nitruration comporte donc un enrichissement en azote & une température inférieure
a eutectoide (y — a+y') du diagramme d’équilibre Fe-N situé a 590°C ( figure 1.1).

T(C)

Z %

N (% massique)

Fig. 1.1 Diagramme d’équilibre binaire Fe-N d’aprés Jack [1].
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Le principal phénoméne mis en jeu est la formation de la couche nitrurée par diffusion
de l'azote dans la matrice ferritique. La nitruration conduit donc a lobtention d’un

durcissement par diffusion de I’azote sans traitement thermique ultérieur.

1’apport d’azote aux couches superficielles des métaux peut se faire par plusieurs
procédés. Le choix d’un procédé de nitruration est conditionné par les possibilités de
réalisation de la structure souhaitée et par les critéres économiques.

Il y a quatre procédés de nitruration [2] :

e nitruration solide : elle s’effectue dans des caisses comme dans le cas de la cémentation.

La cyanamide calcique est I’agent nitrurant en présence d’activateurs qui libérent les
éléments N, C, O et H.

e nitruration liquide : Ia nitruration liquide en bain de sel est connue sous le nom de
TENIFER. L’azote est obtenu par I’oxydation des cyanures.

e nitruration gazeuse : ici I’azote est obtenu par dissociation de I’'ammoniac.

e nitruration ionique : elle est effectuée par dissociation de 1’azote dans un plasma.

Procédés Agents Nitrurants { T(°C) | t(h) | Avantages Inconvénients
Nitruration Cyanamide 470 |1 e Simplicité e Petites pi€ces
Solide Calcique a a e Sécurité e Peu mécanisable
+ 570 |25
activateur
Nitruration Cyanures 570 1 ¢ Traitements Pollution
liquide Cyanates a courts, peu e Peu mécanisable
5 onéreux. Température de
Simplicité. traitement fixe.
e Miseencuvre |e Nettoyage des
facile, piéces apres
économique. traitement.
Nitruration Ammoniac 350 |(0.25 }je Faible e Matériel et
ionique Azote a a consommation traitement
Azote 600 |40 d’énergie. onéreux
+ Propretg. o Faibles charges
méthane » Automatisation Nitruration de
possible. piéces a
¢ Bonne maitrise géométrie
de la nature de complexe.
la couche
superficielle.
Nitruration Ammoniac 510 (10 o Grandes piéces. | Traitement long.
gazeuse Ammoniac a a e Simplicité de  |e Gaz toxique.
+ 570 | 100 mise en ceuvre. | e  Consommation de
gaz e Traitement peu gaz élevée.

onéreux.

Tableau 1.1 Comparaison entre les différents procédés de nitruration [3].
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Ces quatre procédés sont résumés dans le tableau 1.1 dans lequel on spécifie les
agents nitrurants, la gamme de températures utilisées, les durées de traitements ainsi que les
avantages et inconvénients de chaque procédé.

Suivant les conditions de traitement, la composition chimique de ’acier et e procédé
de nitruration, il est possible d’obtenir les couches nitrurées suivantes:
Une couche de combinaison constituée de nitrures e—Fe; 3N et/ou y'-FesN d'une
épaisseur de 10 4 20 um suivie d’une couche de diffusion d'une épaisseur de 300 & 600 pum.
Une couche de diffusion constituée d’azote en solution solide d’insertion dans la
phase o.-Fe et de précipités de nitrures et de carbonitrures de fer ou des éléments alliés.

Le tableau 1.2 résume la constitution microstructurale des couches obtenues en
fonction du procédé de nitruration.

Procédé Nitruration 4 la | Nitruration en Nitruration Nitruration
poudre bain de sel gazeuse ionique
Température 470-570°C 570°C 510-570°C 400-600°C
Durée 3-7h 10 min-4 h 36-100 h 10 min-30 h
Zone de € g polyphasée y' et ¥ ou/et
combinaison > monophasée €
Zone de carbonitrures | carbonitrures nitrures et nitrures et
diffusion carbonitrures carbonitrures

Tableau 1.2 Paramétres de traitement et structures des couches nitrurées obtenues avec
plusieurs procédés de nitruration [4].

Les traitements de nitruration par voie ionique et gazeuse sont les plus souvent
employés, Ils donnent des résuitats reproductibles industricllement tout en permettant un
pilotage automatique des-installations. ‘Err outre~la-nitruration-ionique- permet-d’obtenir-des
configurations des couches trés variées suivant les paramétres choisis, son développement est
en progression constante ces derniéres années.

1.1.1 Paramétres fondamentaux de la nitruration gazeuse

On dénombre trois paramétres fondamentaux qui sont :

e Température de nitruration : c'est la température a laquelle est effectuée le traitement de
nitruration, elle est comprise entre 500 et 570°C.

e Temps de nitruration : c’est la durée de maintien de I’échantillon & traiter dans le four de
nitruration.

e Le potentiel nitrurant Ky : grandeur liée au taux de dissociation de I'ammoniac 7, .

Pour une température donnée et une charge déterminée, le taux de dissociation de

I’ammoniac 7, est fixé par la réaction (1.1) qui se produit par effet catalytique sur les parois

du four et sur les piéces.
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kS

2NH, = N, +3H, (1.1)

Il est défini comme étant le pourcentage de gaz NH; présent dans 'atmosphére a la
sortie du four et se calcule a I’aide de la relation suivante :

r, = Volume de NH; non dissocié/ Volume total des gaz usés (1.2)

Ce paramétre est le plus utilisé industriellement car il représente effectivement la
fraction d’ammoniac qui a une action nitrurante sur les pi€ces.
Le traitement de nitruration peut étre considéré de fagon globale comme un transfert des
atomes d’azote du gaz ammoniac dans le matériau M. Cette réaction peut s’écrire de la fagon
suivante

NH ;- [N]+ 3 H, (1.3)

Comme pour toute réaction chimique, la loi d’action de masse permet de formuler
I’expression de Ja constante K de cette réaction telle que :

1.5

Ay Py
K= —"1=i (1.4)
P s,
avec an  activité de I’azote [N] dans le matériau,

Py,  pression partielle du gaz hydrogéne dans le four,

Pu, @ Pression partielle du gaz ammoniac dans le four,

En considérant les atomes dans la matrice ferritique comme une solution solide dilu€e,
I’équation (1.5) permet de calculer la concentration d’azote qui est dissoute dans la matrice.

[V]=x —p’fﬁ"‘; (1.5)
2

A partir-des-pressions partielles d’ammoniac-et-d*hydrogéne, il est alors possible de
calculer la teneur d’azote en équilibre avec la ferrite a la surface du matériau.

1. 1.2 Potentiel nitrurant et taux de dissociation :

Nous supposons que le mélange gazeux introduit initialement dans le four contient les

(]
fractions molaires des gaz NH; et H; : xlr\,rH3 et x?g, et que l’atmosphére du four est

constitué essentiellement par NH;, H, et Ny, et que la dissociation thermique de ’ammoniac
reste négligeable selon la réaction donnée par I’équation (1.3) et soit o la fraction molaire du
gaz ammoniac transformée en (N,+H,). En partant de la relation donnant la définition du
potentiel nitrurant, on parvient a I’équation suivante :

_ (1—a)x2,H3(l+axg,H3)D'5 pos
N 0 S 0 1.5 tol (1.6)
(X 42 +%’2axNH3)

étant la pression totale. Si nous introduisons une mole de NH; dans le four

Ky

oun P

fot
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et P, =latm, cette derniére équation se simplifie en :

(1-a)(1+ 0:)0'5
= S (1.7)
(35 a)"

Ky

o= (1-7,)
(1+7,)

avec

(1.8)

Aprés substitution de I'équation (1.8) dans (1.7), nous aboutissons a I'équation (1.9):

T
K, = il ,atm? (1.9)
BN CAEE N

7y est donc un paramétre important dans la conduite de l'opération de nitruration. Il est

aisément mesuré grace au fait que 'ammoniac est un gaz trés soluble dans I'eau alors que les
produits de la réaction ne le sont pas.
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Fig. 1.2 Evolution du potentiel nitrurant en fonction du taux de dissociation de I’ammoniac
d’apres I’équation (1.9).

D’aprés la figure 1.2, nous remarquons que plus le taux de dissociation est grand, pius
le potentiel nitrurant est élevé. Généralement, les taux de dissociation sont compris entre 20 et
70% [3]. Pour réaliser dans le temps le plus court, la profondeur de nitruration souhaitée, il
faut optimiser ces trois paramétres. *

La figure 1.3 donne le diagramme de Lehrer décrivant les domaines d’existence des
nitrures de fer en équilibre avec le gaz N, on voit que pour favoriser 'apparition de la couche
&, par exemple, il faut utiliser de hautes pressions du gaz N, supérieures a 10° atm 4 843 K.

En pratique, Ce diagramme n’est guére utilisée, on a recours plutdt a celui donnant
’évolution du potentiel nitrurant en fonction de l'inverse de la température, porté sur la
figure 1.4. ‘

Ce dernier diagramme, actualisé par Maldzinski [5,6], a été construit en considérant
I’équilibre thermodynamique entre l¢ fer et le mélange gazeux NHj3-H,. A partir de ce
diagramme, il est possible d'obtenir soit l'apparition d'une couche biphasée (e+y') ou
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monophasée (y') par ajustement de la valeur du potentiel nitrurant en relation avec le domaine

d'existence de ces phases.

Il faut mentionner de plus que ce diagramme a ét€ tracé a partir des données
expérimentales obtenues sur le fer pur nitruré mais il peut étre extrapolé au cas des aciers
nitrurés en prenant en considération la présence des éléments d'addition qui d'ailleurs apporte

une légére modification des frontiéres de phases de celui-ci.
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Fig. 1.3 Diagramme de Lehrer donnant le domaine d’existence des nitrures de fer en

fonction de la pression partielle du gaz N; [7].
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Fig. 1.4 Diagramme d’équilibre actualisé
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1.2 Diagrammes d’équilibre de phases:

La détermination de la nature des phases cristallines formées durant le traitement de
nitruration d’aciers de construction nécessite la connaissance des diagrammes d’équilibre.
Dans la pratique, ’équilibre thermodynamique n’est certainement pas atteint. Les diagrammes
d’équilibre donnent néanmoins une indication intéressante sur la nature des phases formées.

1.2.1 Diagramme d’équilibre binaire Fe-N:

Dans le cas de la nitruration du fer pur, les phases qui apparaissent sont celles du
diagramme d'équilibre expérimental Fe-N représenté par la figure 1.1.
Les caractéristiques cristallographiques des différentes phases du systéme Fe-N sont
regroupées dans le tableau 1.3.

La limite de solubilité de I'azote dans la ferrite dans I’intervalle des températures de
nitruration les plus utilisées (400-580°C) est trés faible (< 0,1 % en poids). Dés que cette
limite de solubilité est dépassée, il y a formation de nitrures de fer ¥ ou € suivant la fraction

massique d’azote.

Phases Paramétres cristallins & | Teneurs
Structure cristalline 20°C  (nm) (%N en poids )
Symbole Type Groupe
de spatial
Pearson
o ou ferrite cl2 W (C.C) Im3m 0,2866 0,10% a 590°C
a l'azote 0,28648( 0,11 % N) 0,003% 4 590°C
¥ cF4 Cu(CF.C)| Fm3m 0,361 (1,42 %N) - -
0,365 (2,76 % N)
¥ cF8 NaCl 0,37988+ max. 5,75% a
42,92.10™. (%N- 5,9) T<590°C
min. 5,3% a
T=500°C
£ (Fe 23 N) hF4 AsNi P6; /mmc a=0,442; ¢=0,437 7,25%
a=0,441; c=0,448 10,75%

Tableau 1.3 Caractéristiques cristallographiques des différentes phases

1.2.2 Diagramme d’équilibre ternaire Fe-N-C:

du systéme binaire Fe-N [4 ].

Dans le cas de la nitruration des aciers non alliés, utilisation du diagramme binaire ne
suffit pas pour connaitre la nature des phases formées & I'équilibre thermodynamique.
L’utilisation du diagramme ternaire Fe-N-C est nécessaire.
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La figure 1.5 représente une portion d'une coupe isotherme ( zone riche en fer) a
580°C du diagramme ternaire Fe-N-C dont plusieurs constatations peuvent étre faites sur cette

coupe.
7~ C8m
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i
54.
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Mitrogen, wt'

Fig. 1.5 Coupe isotherme du diagramme ternaire Fe-N-C a T=580°C d'aprés Slycke [8].

L’azote est trés peu soluble dans le carbﬁre de fer. Sa solubilité est quasiment nulle
dans la cémentite FesC et atteint 0,5 % en poids dans le carbure de Hagg Fe;Cs.

Le carbone est de méme trés peu soluble dans le nitrure y°, sa solubilité maximale
restant inférieure 4 0,2 % en poids.

Le nitrure € posséde un trés large domaine d’existence. A la température de 580°C, Ia
limite de solubilité du carbone est de 3,7 % en poids, celui-ci venant occuper, dans la
structure, les sites octaédriques laisses vacants par I’azote. On a alors une phase carbonitrure
¢ de formule chimique Fe,3(C,N).

1.2.3 Diagrammes d’équilibres complexes Fe-N-C-X:

Dans la réalité, les aciers de nitruration sont des aciers alliés, les éléments d’addition
engendrent de nombreuses autres phases comme des nitrures, des carbures ou des
carbonitrures de fer et des éléments d’alliage. Une étude thermodynamique complete est
nécessaire afin de déterminer la nature et la répartition des différents précipités dans la couche
nitrurée.

La détermination de diagrammes de phases plus complexes permet de répondre
partiellement a ce probléme. En effet, on ne peut pas préjuger du type de nitrure ou de carbure
d’¢iément d’alliage formés. Par exemple, le carbure type M23Cs peut avoir une composition
chimique variable {Cr2zx.y ..... Mo, Fe,) Cs suivant la composition et la nature des ¢léments
d’alliages étudiés. Il est actuellement possible d’effectuer des caleuls thermodynamiques afin
de déterminer des diagrammes de phases complexes. Depuis de nombreuses années, les
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données thermodynamiques nécessaires a leur calcul ont pu étre rassemblées dans des bases
de données développées par plusicurs groupes, en particulier le groupe SGTE ( Scientific
Group Thermodata Europe).

Des programmes mettant en ceuvre ces données peuvent déterminer complétement un
grand nombre de diagrammes de phases complexes en utilisant des logiciels commerciaux
spécialisés dans les calculs thermodynamiques tels que l¢ THERMOCALC, CALPHAD,
MTDATA, CHEMSAGE ¢t PANDAT.

1.3 Phénomeéne de diffusion a I'état solide:

L’évolution de la fraction massique d’azote en fonction de la profondeur z peut étre
décrite par les lois de diffusion établies par Fick.

1.3.1 Lois de Fick:

La modélisation de la diffusion a été établie par Fick. La diffusion de I’azote dans la
ferrite peut étre décrite par une loi donnant Ia densité du flux J4. Dans le cas ou la diffusion est
unidirectionnelle.

de _
J, = —D;i—x— (1.10)

ot D: coefficient de diffusion macroscopique en cm?/s

Cette relation n’est valable que pour de faibles concentrations d’azote. Le coefficient
de diffusion varie en premiére approximation, avec la température suivant une loi type
Arrhenius:

AH
D= D,exp(—— 1.11
) €xXp( R.T) ( )
oll AH :Enthalpie de diffusion de I’azote dans le fer a en (Joule/ mole).

R : Constante des gaz parfaits.
T : Température-en Kelvin (K), Dy = 6,67.107 cm?/s.
AH = 77900 J/mole et R = 8,314 J/mole.

Les lois de conservation de la matiére permettent d’écrire la seconde loi de Fick dans
le cas unidirectionnel:

oc 0, _ 0c
= _Z(p= i.12
ot 6( az) ( )

La résolution de I’équation (1.12), si on suppose D indépendant de c, pour les
conditions initiales et aux limites suivantes t = 0, ¢(z,0) = 0 et c¢(0,t) = ¢, pour t >0, domne
I’expression suivante dans le cas d’un milieu diffusionnel semi-infini.

(1) = coerfel jﬁ) (1.13)

1

La fonction erfc est la fonction erreur complémentaire, ¢, la concentration initiale d’azote.
Le coefficient de diffusion D varie en fonction de la concentration en azote.

10
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L’équation (1.13) est bien évidemment insuffisante pour décrire convenablement la
courbe réelle de concentration d’azote dans le cas d'un acier nitruré.

En réalité, la loi de Fick selon P’équation (1.12) n’est plus vérifiée quand il y a
formation de barriére de diffusion par excés de nitrures formés, et des modélisations plus
complexes doivent étre alors employées. On voit que les réactions de diffusion sont des
réactions contrdlées par le temps aussi bien que par la température.

1.3.2 Diffusion dans les aciers:

Lors de la nitruration, les atomes interstitiels ont unc vitesse de diffusion plus
importante que celle des atomes des éléments d’addition qui sont en substitution dans le
réseau cristallin. Lorsque la limite de solubilité de 1’azote dans la matrice ferritique est
atteinte, il y a formation de précipites.

Les lois de diffusion classiques ne sont plus suffisantes en vue de décrire Iévolution
de la répartition de I’azote dans la couche nitrurée.

11 convient dés a présent de définir la profondeur efficace de nitruration qui est une
valeur numérique importante, trés utilisée en pratique, pour donner I'étendue d’une couche
nitrurée. Elle peut étre définie comme étant 1’épaisseur de dureté¢ AHV.

Arbitrairement choisie entre celle du ceeur et celle de la couche superficielle {9}, ceci
n’est qu’une approximation, il faudrait en fait déterminer la fraction massique d’azote en
fonction de la profondeur pour connaitre 1'étendue de la zone affectée par la nitruration. Mais
I’analyse des profils d’azote est difficile  réaliser, c’est pour cela dans la pratique on utilise
des essais de microdureté.

1.3.3 Mécanisme de la diffusion de Pazote :

D’aprés H. De Leiris [10), lors de la nitruration gazeuse, ’ammoniac se dissocie pour
donner de I’hydrogéne et de I’azote atornique selon la réaction chimique (1.3) donnée
précédemment.

L’azote posséde un rayon atomique plus faible que celui du carbone et c’est un
élément d’insertion qui diffuse plus aisément dans la matrice ferritique. Ii peut aiors se
combiner avec les atomes de fer pour former les nitrures, par exemple Fe;N. La présence de
Fe4N entraine un durcissement structural. Mais, dans la pratique, pour les aciers courants,
celui-ci s’accompagne en général d’une grande fragilit€.

Ce phénoméne, seul, ne permet pas d’expliquer les bonnes caractéristiques obtenues
par nitruration. Une explication plus compléte s’appuie sur la présence d’éléments d’alliage
appropriés. L’élément azote interagit avec chacun des éléments d’alliage et forme des
nitrures. En se combinant avec certains éléments plus nitrurigénes, il provoque un état de
dispersion de nitrures important dans le volume de la matrice ferritique. La répartition de ces
derniers est quasiment homogéne, ils entrainent une amélioration de la dureté macroscopique
par blocage des dislocations. L’augmentation de volume spécifique qui découle de leur
formation tend & générer dans les couches superficielles des contraintes de compression trés
élevées et bénéfiques pour la limite d’endurance en fatigue.

Le phénoméne se complique par modification de la cinétique en cours de réaction.

- Premiérement, il y a ralentissement de la diffusion de I'azote par réduction du
nombre de sites interstitiels.

- Deuxiémement, par modification du gradient de concentration lié a la fixation
sélective de I’azote. Le gradient de concentration entre ’atmosphére et la piéce va donc tendre

I
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4 s’estomper, entrainant par la méme un ralentissement de la diffusion. On emploie parfois &
ce propos le terme de barriére de diffusion.

1.4 Propriétés de la couche nitrurée:

La couche nitrurée est la réunion de deux couches (e+y') et la couche de diffusion. Son
épaisseur est inférieure a celle obtenue en cémentation pour des temps de traitement
équivalents, on peut aller jusqu’a des profondeurs de 1 mm suivant le traitement et la nuance
utilisée. On parle alors de nitruration « profonde » par opposition a la nitruration « standard »
ou classique qui s’applique pour ’obtention des profondeurs de I’ordre de 0,5 mm.

On caractérise la couche nitrurée par deux éléments:

- La dureté maximale.
- La profondeur durcie.

Il convient de noter qu’il n’existe pas & [’heure actuelle de normes définissant la
profondeur de nitruration. On utilise conventionnellement dans 1’industrie la valeur de la
profondeur de la couche nitrurée a travers la valeur de Ja dureté qui doit étre supérieure de 100
HV par rapport 4 la microdureté du cceur.

1.4.1 La couche de combinaison:

C’est la couche poreuse parfois appelée « couche blanche » & cause de sa couleur
aprés attaque au nital. Elle mesure généralement de 5 4 50 um suivant le procédé et la nuance
utilisée, elle est composée de :

- Nitrure de fer ¢ de structure hexagonale compacte (H.C.), la teneur de Pazote en
insertion varie de 8 a 11% en poids.

- Nitrure de fer v de structure cubique & faces centrées (C.F.C.), 'azote est en
insertion dans le site octaédrique au centre de la maille élémentaire. La teneur moyenne de
’azote dans ce nitrure est de 6 % en poids.

1.4.2 La couche de diffusion:

Elle se trouve au dessous de la couche de combinaison, son épaisseur varie entre 300
et 600 um. L’azote est en solution solide d’insertion dans la ferrite et sous forme de nitrures
ou de carbonitrures par combinaison avec les éléments d’addition.

Son principal intérét réside dans le fait qu’elle améliore la limite d’endurance, du fait
de I'augmentation de la dureté et présence des contraintes de compression. Ces derniéres
prennent naissance dans les couches superficielles qui changent de volume sous P'effet de
I’insertion d’azote tandis que le coeur non nitruré ne présente pas d’évolution.

1. 5 Raéles des éléments d’alliages :

I1 ressort des différentes lectures [11-17] les points suivants:

Aprés nitruration, la dureté de la couche de fer est plutot faible malgré les grandes
modifications structurales dont elle est le siége. On en déduit donc qu’il est nécessaire
d’introduire des éléments d’addition. Le durcissement structural résultant sera d’autant plus
important que I’acier contiendra des éléments d’alliages susceptibles de former des nitrures

12
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plus stables et plus finement dispersés que le nitrure de fer. Les éiéments les plus couramment
cités sont le chrome, le molybdéne et le vanadium.

Cependant les réactions de diffusion sont contrdlées par le temps et la température. De
ce fait, les précipités formés dépendent de ces deux paramétres en plus de leur concentration.
Suivant la température de nitruration, la cinétique du systéme peut permettre de déterminer les
précipités qui se forment. D’aprés Jack [11], aux températures dite intermédiaires, qui
correspondent & I’intervalle de la nitruration commerciale, les réactions sont plus complexes
du fait d’une interaction plus importante entre les différents paramétres.

Un de ces paramétres, la solubilité de 'azote dans la ferrite peut étre exprimée a partir
du coefficient d’activité dont la variation lui est inversement proportionnelle.

Les éléments de substitution comme le molybdéne, le mangan¢se tendent a diminuer
le coefficient d’activité de I’azote dans le fer. Ce coefficient d'activité de I'azote est donné par
I'équation 1.14 :

YNSINTN T N
) :[ %massique N dans Fe - N } (1.14)
TPy X

% massique N dans Fe - N - X

Dans la figure 1.6, on voit que les éléments Ti, V, Cr, Mo, W, Mn abaissent le
coefficient d’activité de I’azote en augmentant ainsi sa solubilité dans le fer, le carbone et le
silicium ont I’effet contraire. -

*)

< o
£

Atome %

Fig. 1.6 Effet des éléments d’alliage sur le coefficient d’activité de I’azote a 500°C d’apres
Jack [12].

La tencur en éiéments d’addition joue un role important, elle doit non seulement
assurer ’obtention de certaines caractéristiques superficielles mais aussi garantir certaines
propriétés a coeur.

13
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Les effets peuvent étre antagonistes, il faut rechercher un compromis. On peut les
diviser en deux groupes:
- Les éléments a I’origine de I'augmentation de la dureté sont le chrome, le vanadium et le
molybdéne. _
- Les autres éléments servent essentiellement a fixer les caractéristiques a cceur.

En développant plus en détail le role des divers éléments cités dans différentes
références [11-17], nous constatons que:

- L'augmentation de la teneur en carbone dans l'acier de base entraine une réduction de la
pénétration de l'azote.

- Une teneur importante du chrome géne la diffusion bien qu’il augmente la quantité d’azote
absorbée. Il forme des nitrures stables et trés durs (CrN, Cr;N) plus stables vis-a-vis de
I’oxydation que ceux du Fe, Mn et Mo.

De plus, une teneur inféricure a 5% en poids abaisse la température Acs. De ce fait, la
présence du chrome améliore la trempabilité et légérement la ténacité a coeur.

- Le manganése géne la diffusion de I’azote ainsi que le nickel. Il augmente Ia dureté.

- Le molybdéne augmente la ténacité & cceur. Il prévient la fragilité¢ au cours du revenu sous
l'effet d’un refroidissement lent & partir de la température de nitruration a teneur de I'ordre de
0,3% en poids. II forme des nitrures stables, trés durs et tend a géner la diffusion de I’azote.

- Le nickel, en quantité importante, restreint ’absorption de 1’azote et la profondeur nitrurée.

- Le tungsténe et le vanadium forment facilement de nitrures mais ne semblent pas avoir un
effet sur la pénétration. Le vanadium, pour des teneurs inférieures & 0.3% en poids, peut
donner un grain austénitique trés fin, accroitre la trempabilité du matériau et améliorer le
ténacité a cceur. '

- Le titane forme des nitrure durs et stables mais fragilisants.

- 11 n’est pas possible de nous affranchir complétement de I'oxygéne. L. importance de
I’oxygéne en tant qu'impureté interstitielle semble devenir apparente. L’oxygéne stabilise une
structure aux dépens d’une autre; c’est une barriére au transport de I’azote, absorbé sous
forme de précipités aux interfaces de la matrice, I'oxygeéne affecte la morphologie, la taille et
la dispersion des précipités.

La microdureté, qui caractérise rapidement le traitement de nitruration, étant fortement
dépendante de la microstructure de la couche nitrurée et surtout de la nature des précipités
formés et de l'interaction azote-¢léments d'addition. Les éléments d'addition présents dans
I'acier ainsi que les paramétres du traitement vont donc avoir une influence sur les profils de
microdureté obtenus aprés nitruration.

Lighfoot et al. [18] ont établi un classement du caractére plus ou moins prononcé des
principaux éléments d'addition & former des nitrures (figure 1.7 ). L'influence de chaque
paramétre de nitruration (¢,.7, et 7, ) sur la forme des profils des contraintes résiduelles a

été aussi étudiée et les résultats obtenus sont présentés sur la figure 1.8.
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Fig. 1.7 Influence de la nature des éléments d'addition sur les profils de microdureté d'apré

Lighfootetal [18 }.

1.6 Précipités susceptibles d’étre rencontrés dans les couches nitrurées:

La nitruration des alliages ferreux fait le plus souvent intervenir un ou plusieurs
¢léments en substitution qui interagissent avec 1’azote interstitiel pour former des nitrures.

Les principaux nitrures formés a partir des éléments cités ci-dessus sont donnés dans
le tableau 1.4. Il peut exister d’autres nitrures plus ou moins complexes (FesMo;Nz) ou
formés a partir des autres éléments d’addition (MoN, NbN, WN).
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Lorsque le diagramme d’équilibre prévoit I'existence de plusieurs nitrures, ces
derniers n’ayant pas la méme stabilité relative, ce sont les variables thermodynamiques du
systéme qui détermineront le précipité formé.

En régle générale, les nitrures qui se forment sont ceux qui ont ’enthalpie de formation
AH 05k fa plus basse.

|
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Fig. 1.8 -Influence-des-paramétres-de-traitement-sur-les-caractéristiques des_couches nitrurces.
d'aprés Lighfoot et al. [18 ].

1.7 Phénoméne de précipitation:

1.7.1. Phénoméne majeur de la nitruration: .

11 y a formation de nitrures & partir de I'azote en solution solide d’insertion et des
éléments d’alliage en solution de substitution lorsque la limite de solubilite d’azote dans la
ferrite est atteinte. Les éléments d’addition les plus couramment utilisés sont le chrome, le
molybdéne, le manganése, vanadium, I’aluminium et le titane qui sont des é€léments
nitrurigénes.

11 est possible de déterminer thermodynamiquement en fonction de la teneur en azote

et des différentes enthalpies libres de formation AG des nitrures, la nature des précipités
formés.
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Phase nitrure Réseau de Bravais Enthalpie Paramétrei
de formation Cristallins (A)
(kJ/ mot)
F62-3N-F€‘QN|_K H.C. -3,76 a=4,787
c=4,422
Fe:N Orthorhombique B a=5,524
b=4,827
c=4,422
FesN CF.C -10,9+84 'a=3,790
Mo,N C.F.C. -69,4 +2,1 a=4,160
Cr:N H.C. -105,3 £12,6 a=4,796
c=4,470
CrN CFE.C -118 £ 10,5 a=4,149
VN CF.C -251+£21 a=4,169
AIN H.C. -320+4,2 a=3,104
c=4,965
TiN C.F.C. -336+3,3 a=4,237

Tableau 1.4 Données thermodynamiques et cristallographiques relatives
a certains nitrures d’aprés Barrallier [4] et Cisneros [19].

L’enthalpie de formation est reliée 4 I’enthalpie libre par la relation:

AG = AH - TAS (1-15)

AS est Ientropie de formation qui dans le cas des solides ne varie pas beaucoup avec la
température et a une valeur & peu prés identique pour les phases étudices. L’enthalpie de
formation peut &tre, dans ce cas, un élément de comparaison. Le tableau 1.4 donne des
enthalpies de formation, la structure cristallographique et les parametres cristallins des
différents précipités rencontrés.

Les nitrures de structure cubiques a faces centrées précipitent sous forme de particules

cohérentes avec [a matrice [12 ,20], alors que les nitrures de structure hexagonale germent et
croissent sur les défauts tels que les joints de grains, les lacunes, etc ...
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Suivant la nature des éléments d’alliage et leur quantité présente dans la matrice, la
constitution métallurgique de la couche nitrurée est différente. L’étude des profils de
microdureté peut étre un indicateur.

Le durcissement est essentiellement provoqué par la précipitation des nitrures de type
cubique 2 faces centrées et dépend de la fraction volumique d’éléments d’alliage dans la
matrice.

Dans le cas d’un élément moyennement nitrurigéne, comme le chrome, on obtient une dureté,
prés de la surface, de 'ordre de 900 HV pour une teneur de Valliage binaire Fe-Cr a4 3% en
poids.

Lors de la nitruration, on observe généralement une augmentation de la teneur en
carbone en sous-couche [21]. Ce phénoméne est expliqué par la dissolution des carbures alliés
et par la formation des nitrures correspondants, plus stables thermodynamiquement. Cette
enthalpie est généralement plus faible lorsque le carbone se combine avec un ¢lément
d’addition.

Prenons par exemple, le nitrure de vanadium VN dont ’enthalpie de formation est
égale & (-251 kJ/ mole), celle correspondante & I’enthalpie de formation du carbure de
.vanadium est de (- 102 kJ / mole). '

Lors de la précipitation des nitrures d’éléments d’alliage, le carbone diffuse vers le
cceur de la pigce, les nitrures se formant au détriment des carbures sont moins stables de
point de vue thermodynamique. Il faut cependant noter que la diffusion inverse du carbone
peut étre favorisée par un effet d’entrainement di 4 la diffusion simultanée de I’azote.

1.7.2 Influence des éléments d’aig_dition sur la précipitation:

Pour une fraction volumique donnée, I’évolution de la dureté ne fait intervenir que la
taille des précipités. Cette taille peut étre rattachée & deux phénoménes physiques bien
distincts.

La croissance des précipités est due initialement & I’apport extérieur d’azote, par la suite les
précipités coalescent pour en former d’autres de tailles plus importantes.

La stabilité des nitrures est fonction de la température, de Pactivité des solutés et de I'énergie
de formation des constituants. La complexité du phénoméne fait apparaitre des phases
métastables. Avec plusieurs ¢iéments de substitution, il est possible, en connaissant avec
précision la teneur en azote de la ferrite, qu’un seul type de nitrure précipite.

Le schéma de formation est le suivant [22]:

e Formation des zones Guinier-Preston (zones G.P)

e Précipités intermédiaires métastables cohérents puis incohérents avec la matrice
o Précipités d’équilibre en général incohérents.
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1.7.3 Zones de Guinier-Preston (G.P):

La formation des zones G.P est le premier mécanisme susceptible de contribuer au
durcissement de la matrice. Ces zones sont constituées d’azote et d'éléments d’alliage. Elles
sont métastables par rapport aux précipités d’équilibre et leur formation nécessite une
sursaturation en azote. La morphologie des zones G.P est donnée schématiquement par Ja
figure 1.9. Les atomes en insertion et en substitution viennent s’aligner suivant des plans bien
précis de la ferrite pour former les zones G.P.

Généralement, ces plans sont de type {100}. II se crée, autour de chaque zone, un
champ de déformations qui conduit & une distorsion du réseau cristallin de la ferrite. 11 en

résulte un champ de contraintes locales Ces zones participent au durcissement de la couche
nitrurée.

QOO0 OOO00  OOOO0OOO00

COOOO0COoQ0Oo OO0 00000
COe® 00ee O COGOOOO00
COOOOOO0000 81018101010 81810,
QOO O0O000
atomes en substitution atomes en inserlion
OO0 OO000
OOOO OOOOQ
OO.. ...OD
OOOO C}OOOO atomes en substitution et
olsleloYelvlolele nsertion

Fig. 1.9 Positions possibles des atomes dans une zone G.P. d’aprés Jack {12].

1.7.4 Précipités intermédiaires et d’équilibre:

Les traitements de nitruration durent généralement plusieurs heures, les zones G.P
évoluent en formant des précipités intermédiaires puis d’équilibre.

Les précipités intermédiaires sont des précipités dont la composition chimique se'situe
entre la composition chimique des précipités d’équilibre et celle des zones G.P. La
morphologie des précipités d’équilibre se rapproche des disques dont le diametre variede | &

50 nm suivant leur nature, la température et le temps de nitruration [22,23].
I’évolution des précipités intermédiaires vers les précipités d’équilibre s’accompagne

de la perte de cohérence entre le précipité et Ia matrice. Ce phénoméne est & relier avec
I’augmentation de leur taille, qui dans ce cas I3, est due a leur coalescence.
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1.7.5 Phénoméne d'excés d'azote:

Le phénoméne d'excés d'azote a été cité par plusieurs chercheurs [14,24-27] au cours
de l'étude de la nitruration des alliages binaires ferreux et également dans les aciers alliés au
chrome [28], ou ils ont tous remarqué que ces matériaux absorbaient plus d'azote que ne le
prévoit le calcul en considérant que les nitrures formés sont stoechiométriques.

Somers et al.[26] ont décrit ce phénoméne en parlant de trois sortes d'atomes d'azote
ayant des comportements. physico-chimiques différents et proposent un modéle qui s'appuic
sur la théorie de linclusion d'Eshelby [29] et sur la thermodynamique des solides sous
contraintes [30] pour le calculer.

- la premiére sorte est constituée par les atomes d'azote précipités pour former les
nitrures steechiométriques VN, CrN, Mo,N et TiN. Compte tenu des enthalpies de ces
nitrures qui sont fortement négatives, ces atomes d'azote sont fortement li€s aux atomes
des éléments d'addition et par conséquent ne pourront pas étre enlevés du matériau par
un traitement de réduction sous Ha.

- La deuxiéme sorte est constituée par les atomes d'azote adsorbés a l'interface
précipité/matrice. Ces atomes sont moins fortement liés et peuvent étre enlevés du
matériau par une réduction sous H,. Ils contribuent 4 I'excés d'azote observé.

- La troisiéme sorte est constituéc par les atomes d'azote dissous dans les sites
octaédriques de la matrice ferritique. C'est la solution solide interstitielle d'azote dans la
ferrite. Cette quantité dépend linéairement de la valeur du potentiel d'azote et peut
également étre enlevés par une réduction sous Ha.

Cette description fait apparaitre que les excés d'azote observés sont dus au piégeage des
atomes autour des précipités cohérents. En effet, le volume massique de ces derniers étant
plus faibles que celui de la ferrite ( tableau 1.5 ), leur précipitation va entrainer un gonflement
local de la matrice autour d'eux. Cette distorsion du réseau va alors localement augmenter la
solubilité de l'azote dans la ferrite.

1.8 Contraintes résiduelles de nitruration:

L’effet durcissant du traitement de nitruration est complété par l'apparition des
contraintes résiduelles généralement de compression. Il n'existe que quelques études
entreprises pour l'apparition des contraintes résiduelles. Quelques modéles ont été également
proposés pour estimer 1’évolution du champ des contraintes en fonction des parametres de
nitruration.

1.8.1 Genése des contraintes résiduelles:

La diffusion de 1’azote dans la ferrite engendre deux effets physiquement importants:
a) L'azote en insertion provoque un changement du volume massique de la ferrite.

b) Les nitrures et les carbonitrures possédent des volumes massiques différents de
celui de la ferrite.
D’un point de vue mécanique, il est trés intéressant de connaitre les conséquences.
Ces différences de volume massique, d’origine microscopique, est usuellement appelce
« variation de volume spécifiqgue AV/V » (tableau 1.5 ). Cette variation de volume induit des
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contraintes, une fois le traitement de nitruration terminé. Le probléme réside dans la

détermination de AV/V.

Type de | Structure Cristalline | Volume massique (cm’/g)
Précipité
Ferrite C.C. 0,127
CrN C.F.C. 0,164
M;C; H.C. 0,144
M33Cs CF.C. 0,143
VN C.F.C. 0,177
Mo,N C.F.C. 0,125

Tableau 1.5 Volumiques massiques des différents précipités d'aprés Goldschmidt [31].

1.8.2. Contraintes résiduelles dans une ¢ouche nitrurée:

L’établissement d’un champ résiduel de coniraintes se fait dans toute la couche de
diffusion puisque la concentration en azote et carbone varie progressivement de la surface
vers le cceur de la piéce. Il est donc possible de connaitre leur évolution en fonction de Ia
profondeur par la détermination des contraintes résiduelles au moyen de la diffraction des

rayons X.

La figure 1.10 montre I’évolution des contraintes résiduelles qui sont des contraintes de
compression et elles affectent une profondeur comparable a ce que I’on observe en effectuant
une filiation de microdureté. Cette observation est 4 généraliser a tous les traitements de

nitruration.
_ ——=— profondeur (um)
& 200 400 600
.._2_, ¥ - 1
=2 OfF |
.§ /C’-‘—o—__
5 -20"[?/ °J Clas
[ &
1 ~40 24CrMo13

.

-60

Fig. 1.10 Evolution des contraintes résiduelles de nitruration en fonction de la profondeur

d’aprés Delhez et al. [32].
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Tout comme les profils de microdureté, la répartition des contraintes dépend de la nature de
Pacier traité et des paramétres de nitruration. Barralis et al.[33] ont étudi€ I’évolution des
contraintes résiduelles en fonction de certains paramétres de nitruration représentés par la
figure 1.11. )

Ces paramétres sont le potentiel nitrurant dépendant du taux de dissociation (7, ), la

température du traitement (Tx) et la durée du traitement (t,). Chacun de ces paramétres
influence également la précipitation des nitrures dans la couche de diffusion.

op(tiPa) 7|t,,=zsh tp=20% |

{a) infiuence de Ia température Ty

500~
or ‘!Pa) Tp=558°C ty= zan

{c) influence dir toux de dissociation 1,

Fig. 1.11 Evolution du profil de contraintes résiduelles en fonction de quelques paramétres de
nitruration d’aprés Barralis et al. [33].
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Chapitre 2 Phénoméne de diffusion de l'azote

2.1 Introduction :

La réussite et ’efficacité du traitement de nitruration, qui réside dans I’amélioration
des propriétés de surface du matériau, 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 4 la maitrise du traitement de
nitruration.

Toutes ces transformations de phases sont intimement tributaires de la cinétique de
diffusion de l'azote atomique en profondeur dans la matrice dont le contrdle nous permettra
Poptimisation des propriétés mécaniques et tribologiques du matériau nitruré.

Les transformations de phases associées 4 la nitruration du fer pur ou des aciers
conduisent par voie de conséquence 3 la formation des couches nitrureés. Ces derniéres
possédent des propriétés tribologiques qui présentent un trés grand intérét technologique en
plus du phénoméne du durcissement des couches de diffusion par précipitation des nitrures
de fer et des nitrures alliés.

Afin de contrbler la croissance de ces couches, il devient nécessaire de disposer de
modéles préalables.

Différents modeles ont été développés, citons celui de Torchane et al. [34-37] et celui
de Mittemeijer et al.[38] ainsi que celui de Belmonte et al. [39,40]. L'ensemble de ces
modéles reproduisent analytiquement et numériquement la diffusion de I'azote ou
simultanément de ’azote et du carbone dans les systémes respectifs Fe-N et Fe-N-C. Tandis
que dans les modéles donnés respectivement par Fortunier et al. [41], Sun et al. [42] ainsi
que par Gut [43],il y a prise en compte de I'influence des précipités de nitrures sur la
cinétique de diffusion de l'azote. Récemment, un modéle plus élaboré et simulant les profils
de diffusion de I'azote dans l'acier 38CrMoAl a été développé par Hu et al. [44].

Dans ce présent chapitre, nous allons d'abord présenter le modéle de diffusion de
Torchane et al.[34-37] appliqué au fer pur nitruré et ensuite le modele de Sun et al.[42] qu
tient compte du couplage diffusion-précipitation pour [I'‘établissement des profils de
concentration d'azote dans la couche nitrurée de I'acier industriel de nuance 32CrMoV13.

2. 2 Apparition des nitrures de fer et la porosité :

Suivant le diagramme d’équilibre métastable Fe-N [45], seulement les nitrures € et ¥’
peuvent se former aux températures usuelles de nitruration. La surface nitrurée peut étre
subdivisée en deux couches, une couche de combinaison contenant les nitrures € et y° suivie
d’une couche de diffusion ol ’azote se trouve dissout pour constituer la nitroferrite. La zone
de diffusion est responsable de I’'amélioration de la tenue a la fatigue alors que la couche de
combinaison posséde des propriétés anti-usure et anti-corrosion [46].

A une température au-dessous de la température de nitruration, il y a précipitation des
phases ¥’ et fou a’’-FegN; dans la zone de diffusion suite a la déssaturation en azote de la
maille cristalline du fer.

La formation de la couche de combinaison se produit aprés un certain temps d’incubation di a
Ieffet compétitif de la dissociation de I’ammoniac et I’élimination de I’azote a partir de la
surface [47] en vue de diffuser vers le substrat et la phase y’ germe en surface. La croissance
de ces germes a lieu a travers la couche adjacente de la ferrite car la diffusion de 1’azote dans
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la phase «-Fe est plus rapide que dans la phase y*. A la surface externe de la phase y’, se
développent les germes du nitrure € et la croissance latérale de la phase duale (g / y’) conduit
éventuellement a Pisolement de la couche ¢ issue de la couche y’. Par la suite la croissance
des couches de combinaison et de diffusion se poursuit de maniére continue par la diffusion
de I'azote a travers la couche nitrurée. La couche de combinaison est souvent poreuse et la
formation des pores est attribuée a la recombinaison de I'azote atomique sous forme
moléculaire en proche surface et a I'effet des pressions partielles élevées de I’azote en
équilibre avec le nitrure £ de P’ordre de 25 GPa [48]. A la température de nitruration et pour
des durées de nitruration plus prolongées, il y a coalescence des pores individuels qui conduit
4 la création de canaux qui communiquent entre I’atmosphére nitrurante et la couche de
combinaison.

2.3 Présentation du modéle de diffusion appliqué au fer pur:

Le systéme ¢étudié dans notre cas est le systéme binaire Fe-N. Le substrat est en fer pur
dans lequel diffuse de 1’azote & Iétat atomique & pression et température constantes. A partir
de la surface a nitrurer, il se forme une succession de couches de moins en moins riches en
azote atomique (g-Fe,3N,y’-FesN et o-Fe) dont les épaisseurs sont fonction du temps de
nitruration. La diffusion ne pouvant se produire qu’en domaine monophasé pour une
température et une pression fixées, En régime transitoire, la deuxiéme loi de Fick, s’écrit
donc :

& _p ’C,(x,1)
a1 ox
D; : coefficient de diffusion de l'azote dans la phase « i», avec i=( a-Fe, y’ ou g).
Ci(x,t) : la concentration d'azote & une profondeur de diffusion « x » et aprés un temps de
diffusion « t ».

2.1)

Conditions initiales: a t=0: pourx>0, C(x,0)=0.

Conditions-aux limites (aux-interfaces ) : 4-la surface-extérieure(pour x =0},

Cox, t)= C5,; avec C3,: concentration superficielle de I'azote.

Alinterface (/") et pour x=Azy: Cq Agyst) = Crey 5 CY-(?LEY.,I) =Chey
A Pinterface (Y' /o)) et pour x=Ayg 0 Cp(hye,)=Cipe 5 Coldyust) =Cypp 5
Pour x =00 : Cy(x, t)=0.

La figure 2.1 donne une représentation schématique du Iiroﬁl de concentration d'azote
pour une configuration d'une couche de combinaison biphasée (e + v'). Les concentrations

- 8 - . L '3 r = LY
aux interfaces Cy,Cy,., C,,,.,C,,. et C,,, sont a déterminer & une température donnée soit a

partir de la lecture sur le diagramme binaire Fe-N de I’intersection de |’horizontale de la
température  avec les lignes de solubilité¢ des phases considérées, soit par calcul
thermodynamique 3 partir des équations des potentiels chimiques de 1’azote et fer relatifs a
chaque phase [49,50]. Le systéme binaire Fe-N est considéré comme une imbrication de deux
sous-réseaux, le premier sous-réseau est occupé par les atomes du fer tandis que le second
sous-réseau cst partiellement rempli par I'azote et le reste par les lacunes interstiticlles.
Jusqu’a présent, 'approche thermodynamique de Hillert-Staffansson [51] reste toujours
appliquée, aux solutions solides mixtes de substitution et d’insertion, en vue de déterminer les
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Cy
Czq- \
C!‘r'
Clr'a
E }/’
Clr'a —
Distance

Fig. 2.1 Représentation schématique du profil de diffusion de lazote dans le cas de la
configuration microstructurale (g+y+o) du fer pur nitruré.

concentrations d’équilibre aux interfaces des phases dans laquelle on considére les phases
comme une solution solide sous-réguliére formée de Fe,N. et Fe,V. (a et ¢ représentent les
sites ordonnés dans chaque sous-réseau et V la lacune interstitielle). On considére la phase
nitrure y> dans les diagrammes d’équilibre binaires Fe-N déja publiés, comme FesN [49] ou
bien Fes 3N et Feq 1sN [50] tandis que Du et al.[52,53] ont considéré la phase y' comme une
phase non steechiométrique ayant un domaine de composition trés étroit [52]. Les domaines
de composition des phases ¢ et v’ s’expriment donc en fonction de la fraction d’occupation
en sites interstitiels.

En vue de décrire au mieux, les comportements thermodynamique des phase € et y’, on
utilise pour cela diverses approches basées sur les théories des isothermes d’absorption de
Wagner-Schottky (W-S) et Gorsky-Bragg-Williams (G-B-W) qui reposent sur I’étude de la
dissociation du mélange gazeux NH;-H, au contact des phases a, y” et €. Il est a noter que ces
théories [54 ,55] reproduisent parfaitement les résultats obtenus expérimentalement.

Nous avons pris les méme conditions aux limites choisies par Torchane et al. [34-37]
pour T=843 K. Avec ces conditions aux limites, les profils de concentration d'azote dans les
phases €, y’et o peuvent étre écrits comme suit :

x
erf (- ~)
. ) 2JD.1 -
C,(x,0)=Cy +(C,,.—C}) 5 0 <x< Ay (2.2)
erf (-—f—
240D
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_ Sy —W S, -
Cy' (xa t) - C2ay' (ﬁ) - Cly’a (ﬁ) 7\,87' <x< l (2.3)
. b...
avec S;= erf(z—J%l— ), Wl:erf(z—‘/;_;), S,=erf{ 2,];_ ).
X
1—erf( )
2JD t
C,(x,t)=C !

2'a b ) ?‘y’ag x < o0, 2.4
N

A l'interface (g /'), les titres massiques d'azote sont : C,_. =5,75%, G, =7,35%
=0,08% , C

e = 5,:50%

A linterface (y'/a);ilssontde: C

Iy'a

Dans le cas d'un mécanisme gouverné par la diffusion, la croissance des couches
nitrurées est parabolique, nous pouvons alors €crire:

Ao = bt Ay =t (2.5)
ol1 b,y and by, représentent les constantes de diffusion des phases € et y’, respectivernent.
De plus, la quantité d’azote qui diffuse a travers les interfaces des phases (¢/7’) et (y/a),

respectivement, durant I’élément de temps dt, est égale & la différence des flux massiques de
diffusion arrivant et quittant l'interface :

Interface sfy '

C
G G 240D, e, LW

(2.6)

Interface v Yo

Fye 1o 55 &, ()
e

Q.7

Le systéme différentie]l non linéaire représenté par les équations (2.6) et (2.7) doit étre
résolu numériquement en vue d’évaluer les deux inconnues . et b,., .
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L’équation (2.1) est résolue en tenant compte de certaines conditions validées par
expérience, a savoir :

La diffusion de I’azote dans un milieu semi-infini avec un titre massique maintenu
constant en surface. Les interfaces de diffusion sont planes et paralléles a la surface nitrurce
avec une croissance parabolique des couches nitrurées. Les expressions des coefficients de
diffusion de I’azote atomique dans le fer et dans les nitrures de fer nécessaires a la résolution
de I’équation (2.1) , sont contenus dans la tableau 2.1. Ces coefficients de diffusion sont tirés
de la littérature et ils sont indépendants de la concentration en azote dans chaque phase. Ils
ont été déterminés par voie expérimentale [56].

Expression des coefficients de diffusion Valeurs 2 843 K
(m’ /s)
D, =2,1.10% exp (-93517/RT) 3,40.107"
D, = 1,675.10"° exp (-64000/RT) 1,82.107"
Da = 6,60.1077exp (-77900/RT) 991.10"

Tableau 2.1 Valeurs des données numériques utilisées dans le modéle de diffusion.

Le calcul du gain massique est établi en tenant compte de la formation de la couche &
par l'intégration du flux de matiére durant la durée de traitement.

st t:?S-ﬂ((fQ -G,){Dt
& b

Iz
erf—=)
2/D)
(2.8)

avec S : surface traitée et C3, : titre massique d’azote en surface et p étant la masse

!
Ma’,}’,&](t) =Sa|-D)
0

x=0

volumnique du fer pur.

Nous avons donc élaboré un programme informatique en langage « Turbo-Pascal »
qui nous a permis de déterminer les constantes de diffusion et tracer les profils de
concentration d'azote, les position des interfaces et les gains massiques conséquents a la
nitruration en fonction du temps.

2.4 Application du modéle de diffusion au fer pur:

La résolution numérique du systéme non linéaire, formé par les deux équations (2.6)
et (2.7), s’est faite par I’application de la technique numérique Newton-Raphson.

Aprés calcul, nous avons obtenu 4 843 K, les valeurs suivantes pour les constantes
de diffusion relatives a la configuration microstructurale (e/y) du fer pur mitruré:

bsy. =0,06125 pm.s? ( Constante de difqusion de Vinterface (g/y") )
bY:a = 0,14346 um.s”'? ( Constante de diffusion de l'interface (y/at) )
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2.5 Résultats de la simulation et discussions :

Les courbes portées sur les figures (2.2) , (2.3) et (2.4) représentent I'évolution des
épaisseurs des couches € et ¥’ en fonction du temps & une température de 843 K pour un titre
massique d'azote en surface égale a 8,50 % en poids.

Nous remarquons que les évolutions sont plus rapides au début du traitement
correspondant a une ferrite exempte d'azote.

10 T ] T I ¥ I I I T

Fe-N, 8.50 wt.%
8 - T=843 K

—&—  epsilon

Epaisseur {pm)

0.0 0.2 04 0.6 0.8 1.0
Temps (h)
Fig. 2.2 Evolution des épaisseurs des couches en fonction du temps 4 843 K aprés 1 h.

20 L) I T t 3 [ T
Fe-N,8.50 wt.% )
16 — T=843 K ]
E i} —&—  epsiton i
3
bl 12 H —{>— gamrha prime -
5
@ - ]
%
.a 8 —] —
o 2
wl _ 2 .
4 - —
0 T ] T l T I T
0 1 2 3 4
Temps (h)

Fig. 2.3 Evolution des épaisseurs des couches en fonction du temps a4 843 K apres 4 h.
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100 T | 1 I 1 | T l T
Fe-N, 8.50 wt.% :
7 T=843 K )
80+ . .
v epsilon
1—C— gamma prime ~ 1
60 g -

Epaisseur (gm)

0 :l’ T I L) | 1 l T I T
0 20 40 60 80 100
Temps (h)

Fig. 2.4 Evolution des épaisseurs des couches en fonction du temps a 843 K apres 100 h.
Le tableau 2.3 donne les épaisseurs calculées des couches nitrurées pour certains

temps de traitement, une concentration superficielle en azote de 8,50 % en poids et une
température de 843 K.

Durée (h) Epaisseurs des couches (pm)
£ v g +y’
1 3,79 4,97 8,77
4 7,59 9,95 17,54
7 10.04 13,17 23,21
20 16,97 22,26 39,24
40 24,01 31,48 55,49
70 31,76 41,64 73,41
100 37,96 49,78 87,74

Tableau 2.3 Les épaisseurs calculées des différentes couches en fonction du temps.

A partir de ce tableau, nous pouvons aisément s'apercevoir que les résultats donnés par
notre calcul sont exactement similaires 4 ceux présentés par Torchane et al.[34-37] qui ont
utilisé une résolution graphique des équations de Fick.

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

La figure 2.5 donne I'évolution du profil de l'azote a travers la couche € en fonction de
la profondeur.

La croissance de cette couche, pour un titre massique imposé en surface du fer pur
nitruré, est favorisé thermiquement et elle prend naissance a partir d'une teneur de 5,75 % en
poids d'azote, résultat conforme aux prévisions thermodynamique du diagramme d'équilibre
binaire Fe-N. De plus, cette figure met en évidence un profil presque linéaire du gradient de
concentration d'azote.
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88 T T T T T ]
: FoN T=g43K |
8.4 8.50 wt.%, t=100 h

Phase epsilon

7.6 —

Concentration d’azote (wt.%)

7.2 T l T ' 1 I T
0 10 20 30 40
Profondeur (pm)

Fig. 2.5 Profil de concentration d’azote dans la phase £ 4 843 K aprés 100 h.

5-8 i T ' 1 l

Fe-N T=843 K
5 7 — 8.50 wit”%, =100 h 4
* Phase gamma prime

5.5

Concentration d'azote (wt.%)

5.4 . I ¥ T T
40 60 80 100
Profondeur {(um)

Fig. 2.6 Profil de concentration d’azote dans la phase y’a 843 K aprés 100 h.

La figure 2. 6 représente Ia variation du gradient de concentration d'azote a travers la
couche 7' en fonction de la profondeur pour un temps de 100 h. Cette figure indique que la
concentration de l'azote décroit d'une maniére continue dans lintervalle de composition
correspondant au domaine de stabilité de la phase v'.

Les profils de concentration d'azote de la surface vers le cceur du matériau traité
prennent les allures des courbes portées sur les figures 2.7 , 2.8 et 2.9. Elles illustrent la
variation du profil de I’azote en profondeur du fer nitruré pour des durées de 1,4 et 100 h, 4
partir de ces derniéres, nous voyons une délimitation de chague domaine d’existence des
nitrures de fer en conformité avec la constitution microstructurale des couches nitrurées. Ces
derniéres montrent clairement ’étalement des couches dans le temps avec des interfaces
siéges de changements brusques de concentrations en azote.
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10 i l F I T 10 T T T

8 W\ Fe-NT=843K |
8.50 WT.%, t=4 h

Fe-NT=843 K

8 ﬁ\ 8.50 wh.9%, t=1h |

2 8 v ._
| € Y o ﬁ Y o
0 A | ' 0 I ' | '

0 4 8 12 0 10 20 30
Profondeur (pm) - Profondeur (pm}

Concentration d'azote (wt.%)
Concentration d'azote (wt.%)

Fig. 2.7 Profil de concentration d’azote Fig. 2.8 Profil de concentration d’azote
aprés 1 h a 843 K. aprés 4 h a 843 K.

10 T T T I T T T T T
8.50 wt.%, t=100h

L_ﬁ'———

1 € Y |

Concentration d'azote (wt.%)

I T I T
0 20 40 60 80 100
Profondeur (pm)

Fig. 2.9 Profil de concentration d’azote aprés

100 ha 843 K.

L'étude de ces zones nécessite des outils de caractérisation trés ponctuels et de grandes
précisions, qui consiste a utiliser par exemple, la microsonde Castaing en vue d'obtenir un
profil expérimental du gradient de concentration d'azote. Malheureusement, en pratique, ce

n'est pas aussi facile et on préfere platdt réaliser des filiations de microdureté pour délimiter
I'étendue de la zone nitrurée.
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La figure 2.10 montre le gain massique accompagnant le traitement de nitruration en
fonction du temps de diffusion pour une température de 843 K et une surface nitrurée de
2860 mm’. D'aprés cette figure, le gain de masse suit une évolution parabolique dans le
temps.

40 T | 1 ] T I T
Fe-N, B.50 wt.%
- 30 S= 2860 mm?2 ~
S
Q
= - .
=z
% 20
@ .
£
£ i i
©
O 10— _
- -
0 T I T I T l T
0 1 2 3 4
Temps (h)

Fig. 2.10 Evolution du gain massique en fonction du temps 4 843 K avec 8,50 % d’azote en
surface.

Le phénoméne de transport de l'azote a travers l'interface gaz-solide dépend du débit
du gaz ammoniac et par conséquent de la quantité de l'azote moléculaire qui passe a I'état
atomique et diffuse 4 Fintérieur de la couche €. Ce gain massique provoque un gonflement de
la surface traitée qui engendre a son tour un champ de contraintes de nature compressive en
surface.

Il est a remarquer que i'ordre de grandeur des gains calculés est similaire a celui
présenté par Torchane et al. [56]. Ces derniers auteurs, avaient d'ailleurs démontré la parfaite
similitude et superposition des couches calculées avec celles correspondant d des essais
expérimentaux.

Nous avons également tracé les courbes portées sur la figure 2.11 qui traduisent
I’évolution des rapports des épaisseurs des nitrures de fer (e et y’) en fonction de la
concentration superficielle en azote imposée en surface. De cette figure, nous pouvons
facilement voir que les épaisseurs des phases ¢ et ¥’ sont identiques, pour un titre massique
en azote égal 4 8,87 % en poids.

Sur la base du tableau 2.4 et d'aprés la figure 2.11, dans I'intervalle allant de 5,50 a
5,75 % en poids d’azote, les calculs issus du modéle de diffusion et les résultats
expérimentaux [56] concordent parfaitement. Cet intervalle correspond & la formation de la
couche du nitrure de fer y’ a 843 K.
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Concentration Epaisseurs des couches (pm)
T superficielle en azote
{mn) }{(% en poids) gty £ ‘A

Exp. [sim.l [sim2 | exp. | Sim.1 | sim2 | exp. | sim.l |sim.2|exp.| sim.]l [sim.2
240 1945 (9,50 [9,50 12085} 20,76 | 20,62 {12,15| 11,82 |11,81[8,70| 894 | 8,80
240 |[8,48 8,50 {8,50 17,10] 1740 | 17,54 | 7,75 | 7,62 | 7,59 19,35} 9,78 | 9,95
240 [7,90 [8,00 |7,90 15,711 15,96 | 15,67 | 4,60 | 4,92 | 4,85 [11,1| 11,04 110,82
240 15,65 5,65 (5,65 -- -- -- -- -- - 9,15} 9,36 | 9,25

Tableau 2.4 Epaisseurs des couches y’ et £ pour une concentration superficielle fixe en azote
et une durée de traitement donnée.

Avec exp. : résultats expérimentaux obtenus par Torchane et al.[37,56],
sim.1 : résultats de simulation obtenus par Torchane et al.[37],
sim.2 : résultats de simulation de ce présent travail [58,59].

1-4 ] T I

—_—

0.6 —&—  simA
——— sim2 |
i
On‘f i T I 1 I 1 ]
8.0 8.4 8.8 9.2 9.6

Concentration d'azote (wt.%)

Fig. 2.11 Evolution du rapport des épaisseurs des couches en fonction du titre massique de
1’azote.

D'aprés ce tableau, nous notons qu'il y a une parfaite correspondance entre les résultats
expérimentaux et ceux du modéle de diffusion pour un titre massique de l'azote n'excédant
pas 9,50% en poids. Dans I’intervalle de composition compris entre 7,35 et 9,50 % en poids
d’azote, le rapport des épaisseurs des phases € et y', e, /e,., croit progressivement en fonction

du titre massique en azote imposé en surface. Au-deld d’unme certaine valeur critique
correspondant 3 9,50 % en poids de I’azote, les résultats expérimentaux et de simulation
présentent un écart considérable. Ce qui est attribué, 4 notre sens, & certains phénomenes
physiques se produisant lors de la nitruration tels que l'effet de la précipitation des nitrures de
fer, le durcissement structural et la genése des contraintes résiduelles de compression [57].

La figure 2.12 représente la variation de la constante de diffusion &,,, en fonction de

la température dans le cas de la croissance de la monocouche y'. Dette cette figure, nous
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pouvons affirmer que le processus de diffusion est un phénoméne thermiquement activé car
cette constante croit linéairement avec la température.

0.084 —— 7T

0.080 — -

0.076 — -1

(um/ sqrt(s) )

b 3'0._
o
e |
N

i
I

0.068 ——r— T 71
820 830 840 850 860
. Température (K)
Fig. 2.12 Evolution de la constante de diffusion b,., en fonction de la température.

La figure 2.13 permet de suivre le front d'avancement de l'interface (y/c) au cours de
la nitruration du fer pur pour un temps de 4 h.

12 1 | 1] I L ] I L
-~
B -~
3
2 s-
~~
o]
-—
-
et E
[ +]
[+ __-'.mm—m— -
g - en surface de Farote
4 — —
% ——————— 5,60 %
(= —— 5,63 Y%
. - _—— 5,65 % 4
L
—_— 5.68 %
—_ e 5,70 %
0 T [ T I T | T
0 1 2 3 4

Temps (h)

Fig. 2.13 Variation de l'interface (y/a) en fonction de la durée du traitement et pour
différentes concentrations superficielles en azote.

A partir de cette courbe, nous observons que la croissance de la monocouche y' est
sensible 3 une petite variation de la concentration superficielle de l'azote qui est directement
liée & la quantité d'azote atomique diffusant en profondeur.
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2.6 Théorie des isothermes d’absorption de I’azote :

Cette théorie décrit bien la thermodynamique du systéme binaire Fe-N car elle donne
des résultats en conformité avec les prévisions du diagramme expérimental Fe-N. Par
exemple, les phases € et y' et présentent des domaines de composition non nuls
contrairement aux travaux de Frisk [49] ou Kunze [50] o elles sont considérée comme des
phases steechiométriques ayant des compositions fixes.

Le tableau 2.5 fournit les expressions analytiques, issues de la théorie des isothermes
d’absorption d’azote, pour le calcul des compositions des frontiéres entre différentes phases

qui sont : (o a+y’), (oY), (v’ fe+y’) et (e+y’/e).

Frontiéres | T(K) | ¢ N s
de phases yP {: l_[ﬁ]\-’_] =N, _n_cf\f)
of oty ]623-863 | o ol 4541 i )
p T
623-863 | v o
K Kyarn
oty Yy’ D expl- 222 42978 + 1n| e P ] } }
4 r KN.al_y' KN,O
Y lery | 623870 | v 0 K
1 1—-exp ——7558+2,978+ln o L } } }
4 4 Nyle KN,o

ery/c. | 623-870 |

5758 .10 72 +6,621.10 *T - 5,345.107'T*
0,94242 — 6,621.10 T +5,345.10 'T?

Tableau 2.5 Données utiles pour le calcul de la composition aux frontiéres de phases.

Dans ces équations, la variation de la composition des frontiéres de phases s’exprime

en terme d’occupation de la fraction en site d’azote, y Y’ (¢=c.,y",€), dans son propre sous-
réseau, en fonction de la température. [N] est la fraction atomique de Pazote. ¢! étant la
concentration d’azote donnée en mol/m®, K¢ étant le potenticl de référence de la phase ¢

exprimé en Pa 12 (1Pa=318,3 atm™?), (n) est le nombre de sites d’azote par site de fer, Nay
est le nombre d’A\«'c)g.'~,1£11"0=6,022.1023 atomes/mole.

les équations ainsi que les valeurs utiles pour le calcul du potentiel nitrurant de
référence K gf}, et (n) , sont rassemblées dans le tableau 2.6.
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Le tableau 2.6 donne les expressions mathématiques nécessaires au calcul du potentiel
nitrurant de référence, K<) (¢=a,y’,€) exprimé en Pa 2.

Phase ¢ log( K [(V¢,Z) ), en Pa ' ?
o-Fe 11,56+ 2020 :

: T
vFeaNi| g 6,35.10° l
e-FeoN ., 49+ 3,59.10° 1

Tableau 2.6 Données nécessaires au calcul du potentiel nitrurant de référence.

Le tableau 2.7 regroupe les expressions du potentiel de nitruration aux fronti¢res des

phases, K ,,, (x,0=a,y’, €) en fonction de I'intervalle de température.
K/(D T(K) ]Il rN,x /o
- — 573-863 4555
a—Fely-FeN,_, — ~12,88

S — 623-900
y —FeN_le—FeN, . 963+ ’60;36—56,85

Tableau 2.7 Données utiles pour la construction du diagramme de Lehrer.

Ces derniéres permettent de tracer le diagramme de Lehrer, suivant une échelle semi-
logarithmique, qui fixe le choix du potentiel nitrurant & utiliser en vue de favoriser
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I”apparition ou non d’une phase nitrure au détriment d’une autre. Les données utilisées sont
tirées de la référence [55].

Le tableau 2.8 englobe les équations décrivant les isothermes d’absorption des phases

du systéme binaire Fe-N en fonction de la fraction en site d’azote, y }’’ (¢=a.y’,€), en

relation avec le potentiel de nitruration K, . Les données utilisées dans ce tableau sont tirées
des références [48,54,55].

Phase ¢ : #) {z ] =N, @ ) }
]

= c
p4Y; l—[N] N
of aty’ K,
K&
11 75610 [K?) K
oty iy — ——expR.98— P LA
PR r Nk, K
Y’/E'}JY’

Ky
7K§,f)

%—65,9103exp{—2,5 }—95,3.10'3ex -269 Kf) }

Ke

Tableau 2.8 Expressions des isothermes d’absorption en fonction de la fraction en site de
l'azote. :

Le tableau 2.9 regroupe les expressions du coefficient effectif de diffusion de I’azote
<D {#’ >dans la phase (¢) ainsi que le coefficient intrinséque de diffusion D "

f® étant le facteur “thermodynamique—de la~phase ¢- intégré sur-le domaine de
composition de la sous couche considérée. La constante K" dépend de la température
suivant I’équation :

In(K) = _27}§§ +2,978 (2.9)

La température T est donnée en Kelvin, R est la constante universelle des gaz parfaits égale a
8,3145 J/ K.mole. Les données contenues dans ce tableau sont prises des
références[48,54,55].

En fonction de la température, il est possible de calculer les compositions des
interfaces de phases ainsi que les valeurs des coefficients effectifs de diffusions. Ces valeurs
sont ensuite introduites dans le programme de calcul en vue d’estimer les constantes de
diffusion.
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#) s *
Phase <DN > f( anN@
o
(#)"
( DN cm’/s)
a Y _ 9979 9974
li\cfx) (_ + 2
‘ T T
— 4,485)
’ 1 : e _ 3
Y f(}')D;Vr) In KN 4 91.,4.10 _ 9
(yN,s.v'y' _yN,r'.’a) Naly RT

() _ ., @&
Nsle yN,s/y'

waX?'

- 651 8((.VI(\i).s'/£
+31L7((Vi .
~ )

Nely

) =Wxer))
)3

3
119,10 —-16,4J
RT

Tableau 2.9 Données numériques pour le calcul des coefficients de diffusion de 1'azote dans

chaque phase.

Le tableau 2.10 regroupe les données numériques obtenues, & partir de la théorie des
isothermes d’absorption de I'azote. Ces isothermes ont servi a déterminer les épaisseurs des
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couches nitrurées en fonction de la durée de traitement , pour une température de 843 K et une
concentration superficielle d’azote égale a 8,50 % en poids.

c! (% enpoids) 8,50
(a/ ¥°) (% en poids) 0,09
(y’/ o) (% en poids) 5,71
(! €) (% en poids)

5,86
(/7)) (% en poids) 7,16
Dn® (pm?/s) 8,266
Dy’ (um?/s)
0,2126
Dn® (um?®/s) 0,02205

Tableau 2.10 Données pratiques utilisées dans le modele de diffusion.

D’aprés le tableau (2.11), nous constatons un petit écart qui n’est pas important entre
les résultats expérimentaux obtenus par Torchane et al. [56] et ceux issus de la théorie des
isothermes d’absorption de I’azote.

t (mn) Epaisseurs (pm})
C3 ( % en poids)

exp. sim ety € Y

240 9,45 9.50 20,85 | 17,78 | 12,51 | 11,09 8,70 6,71

240 8,48 8,50 17,10 | 14,37 7,75 6,56 9,35 7,81

240 7,90 8,00 15,71 | 1271 4.60 4,20 11,10 8,51

45 59,52 9,50 9,50 7,70 5,50 4,80 4,00 2,90

5 9,80 10,50 2,70 2,56 -- 1,60 -- 0,96

Tableau 2.11 Comparaison entre les résultats expérimentaux (exp.) {56] et ceux obtenus par
simulation ( sim.) & l'aide des données de la théorie des isothermes d’absorption de 'azote
[48,54,55] concernant la détermination des épaisseurs des couches nitrurées.

Ceci est attribué au fait que la concentration superficielle d’azote, imposée en surface,
n’est pas rigoureusement constante pendant une expérience de nitruration et que le coefficient
de diffusion de 1’azote dans la phase y° est pris indépendamment du titre massique d’azote.
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Ainsi, nous pouvons affirmer que les résultats du modéle de diffusion sont en accord avec
ceux donnés par I'expérience.

2.7 Etude du phénoméne de diffusion dans un acier faiblement allié :

Bien que la nitruration soit utilisée a I'échelle industrielle, il existe peu de modéles
mathématiques capables de simuler la distribution du profil d’azote a travers la couche
nitrurée.

L’effet combiné du phénoméne de diffusion et de la précipitation des nitrures
métalliques rend la tache de la modélisation du processus diffusionnel plus difficile.

Sun et al. [42] ont développé un modéle mathématique dans lequel ils ont couplé la
précipitation des nitrures avec la diffusion en considérant que la formation du nitrure y’-FesN
dans la couche de combinaison, ce modéle est aussi applicable a la nitruration par plasma
qu’a la nitruration gazeuse. 1l est & noter que ce modéle n'est valable que pour les aciers
faiblement alliés.

Récemment, un autre modéle tenant compte de ce couplage a été développé par
Fortunier et al. [60], il a été incorporé dans le code commercial sous le nom de SYSWELD
[61] qui est utilisé pour la simulation numérique des traitements thermochimiques tels que la
nitruration et la cémentation. p

2.7.1 Hypothéses simplificatrices :

La nitruration étant un processus dont la durée du traitement peut étre importante. Les
nitrures de fer peuvent &ire prédits dans les cas du fer pur ou Pacier 4 partir de Pexploitation
du diagramme d’équilibre binaire Fe-N. Il est donc & utiliser pour la détermination des
concentrations d’équilibre aux interfaces des phases formées. La deuxiéme simplification
réside dans le fait que les coefficients de diffusion de I’azote dans les divers nitrures sont pris ‘
indépendamment de la concentration de I’azote car il n’y a pas assez de données disponibles
dans la littérature.

Une autre hypothése concerne la précipitation des nitrures métalliques dans la zone de
diffusion. Ils sont considérés comme des phases stoechiométriques et stables par passage
suivant une séquence de précipitation intermédiaire.

Une derniére hypothése est que Péquilibre thermodynamique est atteint 4 chaque point
du matériau et que les ¢léments d’alliage sont & ’état libre et dissous dans la ferrite.

L’interaction entre les éléments d’alliage et le carbone ou l'azote n’étant pas prise en
considération. En réalité, le carbone forme des carbures dans I'acier. Cependant dans les
aciers faiblement alliés, il y a dissolution de ces carbures au détriment des nitrures au cours de
la nitruration.

2.8 Modéle de diffusion de Sun et al.:

Le transfert de Pazote 3 partic de I’atmosphére nitrurante créé un gradient de
concentration qui représente la force motrice du processus diffusionnel. La diffusion de
’azote obéit bien aux lois de Fick, ¢’est a dire.

SN(x.0) _ DBZN(x,I)

2.10
ot o’ (2.10)
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ot N(x,t) est I'azote en solution A une profondeur x et un temps t, D est le coefficient de
diffusion de I’azote dans la ferrite.

L’équation (1) doit satisfaire certaines conditions limites qui sont:

_DaN(x,t <t1) |x=0 Zk[Ng -—N()C:O,f)] (2.11)
pour t< t; et x=0.

t, : temps requis pour la formation de la couche de combinaison constituée uniquement de la
phase v'.

k est le coefficient de transfert de masse de I'azote de la phase gazeuse vers la surface.

En général, k est de l'ordre de grandeur de 10 2 4.10 ® cm’/s. 11 dépend de la température et
du potentiel nitrurant X, [44]. Dans notre cas, les formules données par Grabke [62] ont été

utilisées :
k=107 p,, cxp(—6422%T) pour Py, < 0.3 atm,
k= 10“’pﬁ2 b exp(—4602%T) pour 0.3 < py, < 1.0 atm et R=8.32 J/mole K

Au centre du domaine d’épaisseur 2h, le flux d’azote est nul, c’est a dire.

ON(x,t)

- o =0 (2.12)

En considérant que la concentration initiale d’azote est No avec

N(x,t =0) = N, (2.13)

2.8. 1 Réactions chimigues en surface :

Une fois que I’azote en équilibre avec la ferrite atteint la limite de solubilité, il y a
apparition de la phase y’. Une nouvelle interface (couche de combinaison / zone de diffusion)
prend alors naissance a travers laquelle fe bilan massique de I'azote est conservé et qui
s’exprime par 'équation (2.14):

D._aN'(x,z >1)
&

ON(x,f > 1 &

: by _ :
P —D.—ax——— I (. —Na,y..p).g (2.14)

ol D’ et N’ sont le coefficients de diffusion et la concentration d’azote dans la phase y’
respectivement, p’ la masse volumique de la phase v’ et p celle de la ferrite, Ny est la limite
de solubilité supérieure a Vinterface y’/a tandis que Ngs- est la limite de solubilité de 'azote

o5

dans la ferrite. —é— est la vitesse de croissance de la couche de combinaison.
i
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Avec N{(x=0,t2¢)=N_,,. pour f = 1et x=0 (2.15)

fy'
e critére de formation de la couche de combinaison est le suivant :
Nx=0t=1)=N,,, (2.16)

Il est clair que 1’équation (2.10) doit satisfaire I’équation (2.15) aprcs le temps t;.

Le systéme d’équations de (2.10) 4 (2.16) constitue le modéle de diffusion applicable aux
aciers faiblement alliés.

2.8.2 Thermodynamique de la précipitation des nitrures métalliques:

La précipitation des nitrures au cours de la nitruration est un processus
thermodynamique. Les données thermodynamiques peuvent étre utilisées pour la prédiction
de la précipitation des nitrures dans les aciers contenant plus d’un élément d’alliage. le
premier nitrure métallique a étre formé est celui dont I’affinité par rapport & l'azote est
grande. :

La formation du nitrure métallique M N en équilibre avec la ferrite est décrite par la

rééction suivante:
yN(x,0) +xM(x,t)y &> N M, (2.17)

ol N(x,t) et M(x,t) sont les quantités dissoutes de 1’azote et I’élément d’alliage en solution. La
constante d’équilibre de la réaction chimique (2.17) est donnée par I'équation (2.18):
1

* ayVlan T

ou [ay]et [a,,]sont les activités-de-1"azote-et-de-I’élément d’alliage-dans-la ferrite. Dans le

(2.18)

cas des aciers faiblement alliés, la loi de Henry est applicable. Par conséquent ces activités
seront égales aux valeurs des concentrations.

Le produit de solubilité de ce nitrure s’exprime donc par F'équation (2.19):
K, = Y =INGOPLIMG0'] (2.19)

Durant le processus de nitruration, la précipitation des nitrures a licu 4 un temps t et une
profondeur x au sein de la zone de diffusion quand 1'inégalité suivante est satisfaite:

[Nt IM(x,071) > Ky v, (2.20)
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2.8.3 Calcul de I’azote résiduel et de I'élément d’alliage contenus dans la ferrite:

Dans le cas des aciers contenant les éléments nitrurigénes, la précipitation d’un nitrure
donné est possible si I'inégalité (2.20) est satisfaite pour un temps t et une profondeur x. Une
partie de I’azote diffusante se combine avec une certaine quantité de I’élément d’alliage pour
former le nitrure correspondant, I’azote résiduel et 1’élément d’alliage en solution doivent
étre en équilibre avec ce nitrure précipité.

Aprés précipitation, ’équation (2.19) doit étre toujours satisfaite. Pour certains
éléments nitrurigénes tels que Ti, V, Al et Cr qui forment d’ailleurs des nitrures stables,
P’équation (2.21) doit étre également respectée aprés précipitation :

M@x,0).N(Ge,0) = K,y (2.21)

M'et N' sont les concentrations de ’élément d’alliage et de I'azote avant précipitation,
respectivement.

N? étant la quantité d’azote qui se combine a 1’élément d’alliage requise pour la formation
du nitrure MN et N7 est la teneur d’azote résiduelle aprés précipitation.

L’équation (2.22) doit étre aussi satisfaite :
(M’ = BNPY(N'-N)=K, (2.22)
ol B est le rapport des masses molaires de I’azote par rapport au métal M.

La quantité de ’azote résiduelle aprés précipitation se calcule d'aprés I'équation (2.23) donnce
ci dessous :

N =N'-N?
t 1 r_
NY +M'/ﬁ—\/(N’ + ) _4(M
avec NP = f A (2.23)
La teneur résiduclle de I’élément d’alliage M est donnée par :
M=K, /N (2.24)

Dans les aciers commerciaux, il existe plus d’un élément d'alliage. C’est pourquoi on
définit le rapport (u) donné par Féquation (2.25), qui permet de déterminer la séquence des
précipités stables pouvant étre formés :

u = M(x,0),.NCx,t)/ KL, (2.25)

ol M(x,r),est la concentration de I’élément d’alliage en solution et K, est le produit de
solubilité du nitrure correspondant.
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2.8. 4 Méthode de résolution de I’équation de diffusion:

La seconde loi de Fick ne peut étre résolue que numériquement en utilisant un schéma
aux différences finies explicite. le domaine est discrétisé en m pas spatiaux et n pas temporels.
Au pas de temps j , la diffusion de 1’azote est calculée a chaque profondeur et avant de
procéder au calcul pour le pas de temps (j+1). L’inégalité (2.20) pourra juger quel est le
précipité qui doit étre formé résultant de la diffusion de I’azote au pas de temps (j).

Si I’équation (2.20) est vérifiée pour plus d’un élément d'alliage, I’équation (2.25)
sera donc utilisée pour déterminer Ia séquence possible de précipitation. Une partie
équivalente de I'azote et de I’élément se combinent pour former les nitrures correspondants.
Les teneurs résiduelles de ces deux éléments seront en équilibre thermedynamique avec ces
nitrures. L’azote restant en solution peut étre calculé par ’équation (2.23) , supposé assez
suffisant pour assurer une diffusion ultérieure au pas temporel (j+1).

A la surface de la piéce a nitrurer, L’équation (2.16) permet de se prononcer s’il y a
formation de la couche de combinaison aprés la formation des nitrures au pas de temps j.

L’équation (2.14) permet de calculer I'épaisseur de la couche de combinaison par la
méthode des différences finies. Le temps d’incubation est déterminé quand la phase y° se
forme en premier a la surface et cela lorsque 1’équation (2.16) est satisfaite.

La procédure de calcul est répétée jusqu’a ce le temps global soit égal & nAt. Ce qui
donne acceés 4 la détermination du profil de concentration de I'azote 4 travers la profondeur
affectée par le traitement de nitruration.

2.9 Confrontation du modéle de diffusion aux résultats expérimentaux:

Nous avons utilisé un code de calcul [42] dont le schéma algorithmique est illustré
dans la figure 2.14. Ce code a été développé par I'équipe of Surface Engineering de
'Université de Birmingham pour simuler les profils de diffusion d'azote théoricgws obtenues
sur I'acier 32CrMoV 13 nitruré & 520°C pour un potentiel nitrurant de 0,88 atm "2 et un temps
de traitement variant entre 4 et 55 h.

Ces paramétres choisis permettent de reproduire les conditions industrielles du
traitement de nitruration. Il est 3 mentionner que le potentiel imposé permet uniquement
Fobtention de la phase ' en surface, ce qui nous offre la possibilité d'exploiter ce modéle de
diffusion qui prend en compte que la formation d'une couche de combinaison monophasée.

Ce modéle de diffusion a été par conséquent validé par les résultats expérimentaux
fournis par Dulcy et al. [63]. Les profils expérimentaux de diffusion de l'azote dans l'acier
32CrMoV13 traité a 520 °C avec un potentiel nitrurant de valeur 0,88 atm”?, en vue de
favoriser la formation de la configuration microstructurale (couche y' + zone de diffusion) ont
été déterminés au moyen de la microsonde électronique de Castaing. Ce type d'acier de
nitruration s'emploie pour la réalisation d'engrenages ( réducteurs d'hélicoptéres). Ces auteurs
ont fait varier le temps de traitement afin d'optimiser les caractéristiques d'emploi de cet acier.
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Entrée des données

\ 4

Diffusion de N dans la ferrite

lv
A 4

Précipitation des nitrures

v

Calcul de N et M restanten
solution

non | oui

Formation de la phase y’

'

tl=tj Calcul de I'épaisseur de la phase y’

v

> Calcul de N total

L
\ .

Output
N total, N et M en solution N
dans les nitrurcs, t1, épaisseur

de la phase v’

tj+1=tj+At

Figure 2.14  Organigramme de calcul permettant la détermination du profil de
I’azote[42].
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Le tableau 2.11 regroupe d'ailleurs les différentes épaisseurs mesurées et relatives a la
zone nitrurée en dépendance du temps. A partir de ces données, nous remarquons que
I'étendue de la zone nitrurée croit avec la durée du traitement.

Acier 32CtMoV 13 nitruré & 520°C pour Ky = 0,88 atm ™

Temps de traitement (h)

4

15

30

46 | 55

Zone nitrurée (pm)

230

300

350

385 | 435

Tableau 2.11 Evolution de la couche nitrurée en fonction du temps.

Une remarque peut étre faite et que contrairement au systéme binaire Fe-N, la relation
donnant I'activité de l'azote en phase y' en fonction de la température, de la concentration en

azote et des éléments d'alliage (chrome, molybdéne, vanadium, carbone), n'est pas connue.

En conséquence, il est nécessaire de déterminer expérimentalement le domaine
d'existence de la phase ¥/, en fonction du potentiel nitrurant correspondant 4 une température
donnée, pour pouvoir étudier la cinétique de croissance de cette méme couche dans le cas de

I'acier 32CrMeV13.

Les figures 2.15 a 2.19 donnent une comparaison entre les profils expérimentaux de
I'azote par Dulcy et [63] et ceux prédits par le modéle. Une bonne concordance a été obtenue
entre la théorie et les résultats expérimentaux.

2 0 L] I L I 1 l Lj I L]
40 .
32CrMoV13, T=520°C
1.6 KN =0.88 atm-1/2, t=4h
1 () Expérience 1
1.2 - . . -
Simulation
0.8 - -
0.4 - -
0 O 1 I L] I ¥ I T I‘ O _I]
0 50 100 150 200 250

Profondeur {(pm)

Fig.2. 15 Profil expérimental et simulé
diffusion de l'azote pourt=4 h.

Azote (% en poids)

13 I L I T

1.6 -

7 32CrMoV13,T=5620°C 7
42 ‘KN=0:88-atm-1/2 t=15h-

T {)  Expérience T
0.8 — Simulation =
0.4 — -
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Profondeur (pm)
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Fig. 2.16 Profil expérimental et simulé de la

de la diffusion de l'azote pourt=15h.
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D'aprés Dulcy et al.[63], et pour un potentiel nitrurant de 0.88 atm™™?, la valeur de la
concentration en azote & l'interface a/y' est fixée au cours du temps & une valeur d'environ
1,60 % N en poids pour des durées de traitement comprises entre 4 et 55 h, dans le cas du fer
pur nitruré dans les méme conditions, elle est de valeur égale 4 5.70 % en poids a 520°C.

2.0

! ' | ' 1 '

" 32CrMoVA3, T=520°C
KN=0.88 atm-1/2, t=30h
@ Expérience

Simulation

0

Fig. 2.17 Profil expérimental et simulé

de la diffusion de 1 'azote pour t=30 h.

100 200 300
Profondeur (um)

400

2.0 Y

Azote (% en poids)

0.4 —

32CrMoV13, T=520°C
KN=0,88 atm-1/2,t=46h

.

Expérience

Simulation

0.0 T
0

Fig. 2.18 Profil expérimental et simulé

de la diffusion de l'azote pour t= 46 h.
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Fig. 2.19 Profils expérimental et simulé

de la diffusion de | 'azote pour t=55 h.
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Analyse thermodynamique des phases
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3.1 Introduction :

L'application des lois de la thermodynamique constitue un outil de prédiction de la
formation des phases a 1’état solide.

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

Les transformations de phases se rattachant au traitement de nitruration obéissent
également aux lois de la thermodynamique. Cependant, les configurations possibles en
fonction des paramétres de traitement pour un acier nitruré sont trop nombreuses pour qu'elles
soient entitrement étudiées et optimisées par l'expérimentation. Une modélisation
thermodynamique s'impose dans ces conditions pour établir une présélection de
configurations possibles.

Les principes théoriques de la modélisation thermodynamique ont été décrits dans les
travaux de Hillert et al. [51] sur les solutions réguliéres et les phases stecechiométriques.

Une phase steechiométrique peut usuellement étre considérée comme composée de
deux sous-réseaux dont les sites de chacun sont occupés par certains éléments. Il sera
toutefois toujours possible de dissoudre une certaine quantité d'un nouvel €élément en
substitution a I'un ou l'autre des éléments.

Dans lune de ses plus récentes études, Hillert a généralisé les principes de la
modélisation thermodynamique [64]. Des informations sont données par cette approche sur la
dépendance en température, les effets du magnétisme, les substances stoechiométriques, les
phases cristallines en sous-réseaux, les solutions interstitielles, la phase gazeuse.... etc.

3.2 Le modéle thermodynamique de Hillert :

D'une maniére générale, I'énergie totale de Gibbs (G ) d'une phase condensée est la
somme de plusieurs termes : une énergie de référence (G ), une énergic de mélange idéal
(Gidéar), une énergie d'excés (G,,) et une contribution magnétique (Grign)-

G = Gref+ Gex + Gidéal + Gmgn- (3 1)

Dans quelques cas, on y ajoute une énergie d'ordre [65].

3. 2.1 La notion de fraction de site :

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

Les nombres de moles de chaque type d'atome : mm , 1w, Mi,-..€tc. sont li€s par :
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_ =

a a (o4
D'autre part, il est trés usuel d'exprimer la concentration de tout élément par sa {raction
molaire :

vy v Mz Ny
c

X = N . i=M,N,LJ (3.2)
M T +MN TN,

avec in =1 3.3)

On définit alors les fractions molaires séparées de chaque élément par rapport a son
sOus-réseau comime suit :

yM = Aﬂm et yN = ___T]N— (34)
Mm +Mn My T Mu
o= gy = (3.5)
ny +Ms Ny
avec Yutyy=1 et y,+y,=1 3.6)

En utilisant les relations (3.1), (3.2), (3.3), (3.4), (3.5) et (3.6), on aboutit aux formules
suivantes :

Xy
D S CY;
Yu (X, + X,) YN Yu (3.7
aX,
= Ly, =1- 38
Vi cf1-(X,+X,}] < % (38)

3.2.2 Calcul des différentes contributions a I'énergie de Gibbs :

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

Grt = 2. D, Yuyi Gy (3.9)
M T

Gy}, : énergie libre de la substance de référence M : (I ou M) représente un atome du premier

sous-réseau et [ un atome du second sous-réseau.
ym, Yi: fractions de sites respectivement de l'atome M et de I'atome L.

Toutes les substances de référence sont obtenues en faisant toutes les permutations sur
les différents sous-réseaux et en supposant successivement que chaque sous-réseau est
entiérement rempli par un seul élément.
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Le terme représentant I'énergie de mélange idéal s'écrit pour un systéme & deux sous-
réseaux (M,N), (I, N.comme suit :

Gogor = A RT (¥ In(y,, ) +e.RT. 1“(2)’1 In(y,)) (3.10)
/

Cette expression est inspirée des travaux de Temkin [66] relatifs au calcul de I'entropie
de mélange des solutions ioniques.
Dans ce méme systéme, I'apport de I'énergie d'excés est donné par I’expression suivante:

Gex = Z Z > ymnivilyutY, 2, D ymMYnd Ly (3.11)

I>i M N>M 1

D’aprés Hillert et al. [51], en supposant une configuration d'une solution réguliére, I'€nergie
d'excés peut s'écrire comme suit:

G, =) xx,K, (3.12)

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

Les paramétres d'interaction 1. peuvent étre dépendants de la composition suivant le
polynéme de Redlich-Kister [67]. En général, on se contente de la forme :

L=a+bT +c.T.In(T) (3.13)

a, b et ¢ : paramétres déduits des mesures expérimentales.

3.3 Evaluation de Ia contribution magnétique:

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

= Les diamagnétiques.

= Les paramagnétiques.

* Les ferromagnétiques.

» Les antiferromagnétiques.

» Les ferrimagnétiques.

Chaque matériau est caractérisé par sa susceptibilité magnétique, son aimantation et
lonentatlon de ses moments magnétiques [68] et a chaque état ou chaque transformation

magnétique, on associe une énergie magnétique Gy -

Pour les éléments qui présentent une transformation ferromagnétique comme le fer ou
le nickel, I'état de référence choisi est I'état paramagnétique.
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Ainsi un terme supplémentaire sera ajouté a l'enthalpie libre du constituant par :
Gugn=RTIn(p+1) f(r) avec 1=T/T, (3.14)
T, : étant la température critique de la mise en ordre magnétique c-a-d. la température de
Curie pour les matériaux ferromagnétiques ou de Néel (Tn) pour les matériaux

antiferromagnétiques .
B : étant le moment magnétique moyen par atome exprimé en magnéton de Bohr.

La fonction f(t) est exprimée par la relation suivante :

f(x)=1-[(79t "V/149.p) + (474/497)(1/p -1)( t*/6 + T/135 + T/600)/A ; sit < 1.
fCO =[t710 + T5/315 + T5/1500)/A , sit> 1.
Avec A=(518/1125) + (11692/15975)1/p- 1). (3.15)

Ces équations ont été établies par Hillert et al. [69] & partir d’une expression de la
capacité calorifique magnétique C;¥ proposée par Inden [70]. La valeur de p dépend de la

structure cristalline. Elle est égale 4 0,28 pour les structures cubiques & faces cenirées 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 :
T®) = D %iTic + Te(ex).

i

B (x)= Z_ xiPi + B (3.16)

3.4 Application du concept de la solution réguliére a un systéme polyconstitué:

Pour notre étude thermodynamique, on se place dans le cas d’une solution infiniment
diluée car la proportion de chaque soluté dans la solution est trés faible par rapport a celle du
solvant. Ce qui justifie ’application du modéle de la solution réguliére, pour notre systéme.
Du fait des interactions entre solutés, afin de décrire la réalit¢ thermodynamique du systéme,
un développement en séric de Taylor a été effectué et on a ainsi défini les coeflicients
d’interaction de Wagner.

3.4.1 Définition des coefficients d’interaction de Wagner:

Soit une solution contenant les constituants 1, 2, 3, 4, 1, J, ..., N, supposons que cette
solution soit diluée dans le solvant 1, pour exprimer les variations des coefficients d’activité
des solutés en fonction des fractions molaires; x; ( i # 1) petites, on prend Ie développement en
série de Taylor de Iny"?; au voisinage de "unité:
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N 2
2 20 Alay; ..
Iny;” =lny; +Exj-d’_ +
g j=2 !l o

3.17)
Si dans ce développement on se contente du premier terme, on obtient le modele de la
solution diluée idéale et si on prend en plus le terme du premier ordre, on peut écrire:

N
Iny®=my® +> x,e/ +-
i
| o (3.18)
et gij = %
ox

J
ou: g/ :estle coefficient d’interaction de Wagner.

La simple application de la relation (9 Inyi. / 0xx ) = (9 Inyx. / 0% ) montre que la
matrice de ces coefficients de Wagner est symétrique soit &/ =¢;'

3.5 Application du modéle thermodynamique de la_solution réguliére :

Pour étudier la stabilité des phases rencontrées au cours de la nitruration des aciers au
chrome, molybdéne et vanadium (Cr-Mo-V), nous avons discrétisé le systéme polyconstitué
de l'acier de référence 32CrMoV13, en considérant le systéme binaire de base Fe-N ainsi que
les systémes ternaires suivants:

Fe-Cr-N, Fe-Mo-N, Fe-V-N, Fe-Cr-C et Fe-C-N

Chaque systéme ternaire a fait 'objet d'une analyse thermodynamique plus détaillée
des phases-correspondantes en adoptant la-configuration de deux sous-réseaux et en supposant
que les solutions solides formées restent réguliéres tout le long des transformations de phase.

Nous avons utilisé les données thermodynamiques disponibles sur la banque de données
internationale du logiciel THERMODATA actualisées a janvier 1998 et ce, pour certains
systémes ¢étudiés. Cependant, le choix de certaines données manquantes sur cette base de
données a été fait & la lumiére des travaux de certains auteurs pionniers de la modélisation
thermodynamique, notamment Frisk [49,71], particuliérement pour les systémes d'équilibre
binaires Fe-V et Fe-Mo. Signalons tout de méme que des écarts remarquables sont observés
entre certaines données de ces auteurs, ce qui rend la tache délicate.

3.6 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.
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3.6.1 La nitroferrite (Fe-X);N :

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. Il nous est donc facile de tirer les
coefficients steechiométriques relatifs a cette maille : 3 sites d’azote pour chaque atome de fer
(fer ou atome en substitution).

3.6.2 La phase austénitique (y):

C’est la phase dite gamma (y). Elle est définie par un réseau cubique a 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 & une stozchiométrie d’un atome d’azote pour
chaque atome de fer.

3.6.3  Le nitrure gamma prime (y’) :

De formule parfaitement stacchiométrique Fe,N et de structure cubique a faces
centrées oul I’azote occupe le site octaédrique du centre du cube. Cela nous améne a attribuer
les coefficients steechiométriques 4 et 1 respectivement pour le premier et le second sous-
réseau.

3.6.4 Le nitrure epsilon (g) :

De formule Fe; 3N cristallisant dans le systéme hexagonal compact dans lequel les
sites octaédriques sont occupés par ’azote. La banque des données thermodynamiques du
logiciel THERMODATA attribue les coefficients stoechiométriques 1 et 0.5 au premier et au
deuxiéme sous-réseau respectivement.

3.6.5 Autres nitrures :

En plus de ces phases et nitrures communs, nous avons étudié le nitrure CrN avec les
coefficients steechiométrigques 1 et 1 dans le systéme Fe-Cr-N, les nitrures MoN (coefficients
stoechiométriques 1 et 1) et Mo, N ( coefficients steechiométriques 2 et 1) dans le systéme Fe-
Mo-N, et les nitrures VN et VN dans le ternaire Fe-V-N avec des coeflicients
steechiométriques respectifs 1 et 1 pour VN, 2 et 1 pour V,N. Ces coefficients sont ceux
adoptés dans la banque de données du logiciel THERMODATA et correspondent 4 ceux
proposés par la plupart des auteurs.

3.7 Procédure du calcul thermodynamique :

En général, I’acier est un systéme polyconstitué, son étude thermodynamique fait
intervenir une base de données trés large, comume il est difficile d’étudier directement ce
systéme, il est nécessaire de discrétiser celui-ci  en systémes d’ordre bas pour pouvoir
"analyser thermodynamigquement en commencgant par le systéme binaire de base Fe-N suivi
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des systémes ternaires Fe-Cr-N, Fe-Mo-N et Fe-V-N ainsi que les deux systeme Fe-C-N et
Fe-Cr-C pour voir I’effet du carbone sur la stabilité des pbases.

C’est pourquoi nous avons établi des programmes écrits en langage Turbo Pascal qui
permettent de calculer pour chaque systéme :

= L’évolution de I’énergic totale de Gibbs pour les différentes phases en fonction de la
température;

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

» L’évolution de I’énergie totale de Gibbs pour les différentes phases en fonction du taux de
I’élément d’addition X et pour une teneur d’azote fixée (X: étant I’élément d’addition du
systéme : Cr, Mo ou V).

3.8 Résultats et interprétations:

3.8.1 Systéme binaire Fe-N :

Nous avons appliqué le modéle thermodynamique des deux sous-réseaux de Hillert et
al. [51] en vue d’étudier la stabilité des nitrures de fer et ce, par utilisation des données
thermodynamiques tirées de la référence [49].
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Fig. 3.1 Evolution de I’énergie libre de Gibbs de chaque phase en fonction de la
température.

La figure 3.1 montre ’évolution de I’énergie de Gibbs relative a chaque phase en
fonction de la température. Nous constatons donc une grande stabilité thermodynamique de
la phase ¥’ par rapport a la phase ¢.

La figure 3.2 illustre la variation de I’énergie libre de Gibbs de chaque phase en
fonction du titre massique en azote. Il en ressort que la phase & posséde une valeur absolue de
I’énergie de Gibbs supérieure & celle de la phase y’, ce qui montre le caractére métastable de
la phase £ du fait d’une importante solubilisation de PPazote dans cette méme phase.
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Fig. 3.2 Evolution de ’énergie libre de Gibbs de chaque phase en fonction du titre massique
de I'azote.

3. 8. 2 Systéme ternaire Fe-Cr-N :

Les figures 3.3 et 3.4 représentent I’évolution de I’énergie de Gibbs en fonction de la
température pour des compositions différentes en chrome de 1 et 3% en poids et 4 un taux
d’azote de 0.5 % N. Nous pouvons bien remarquer que 1’énergie de Gibbs de toutes les phases
diminue avec I’augmentation de Ia température a I’exception de celle de la phase CrN.

0 —

-100 — Fe-Cr-NT=843 K —
= 0.5% N, 1% Cr
B
—5 4 —4&— alpha 4
E —>&— gamma
8 -200 —f3— gamma prime ]
a
o epsilon
™ _ -
]
&

-300 — -]

-4m i I T | T I T

200 400 600 800 1000

Température (K)

Fig. 3.3 Evolution de [’énergie de Gibbs des phases en fonction de la température pour
1%Cr et 0,5%N.
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Fig. 3.4 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction de la température pour
5% Cret 0,5 % N.

Dans la gamme de température choisie (T<1000 K), I’énergie de Gibbs des différentes
phases ne dépasse pas le seuil de —45 kJ/mol sauf celle de la phase y* qui atteint — 160 kJ/mol
a 1000 K. De ce fait, v est la phase la plus stable, vient par la suite la phase o dont la stabilité
est Iégérement grande par rapport aux phases y et € quelle que soit la température tandis que
la phase CrN est plus stable que les phases y et &€ avec un degré de stabilité qui diminue avec

’augmentation de la température. Nos résultats sont en accord avec les résultats trouvés par
Frisk [49].

La figure 3.5 décrit I'évolution de 1’énergie de Gibbs des phases pour un titre
massique de ’azote égald 0.1% N et une température de 843 K. A partir de cette figure, nous
remarquons que la phase CrN devient plus stable en augmentant le taux de chrome
contrairement aux phases pour lesquelles la valeur de 1’énergie de Gibbs reste sensiblement
constante.

La figure 3.6 traduit I’évolution de I’énergie de Gibbs pour 3% en chrome et une
température de 843 K, elle montre que les phases o, y et € tendent & minimiser leur énergie
de Gibbs. La phase v' poss¢de une €nergie de Gibbs qui continue & diminuer pour des
teneurs massiques en azote inférieures 4 8 % N en poids, mais en dépassant cette valeur, nous
observons I’effet inverse.

I.’étude de la stabilité de la phase CrN est bien mise en évidence par la figure 3.7 dans

laquelle nous remarquons que sa stabilité est d’autant plus grande que le taux de chrome P'est
aussl.
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Fig. 3.5 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction du taux de Cr a une

température de 843 K et pour 0.1% N..
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Fig. 3.6 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction du taux d’azote 4 une

température de 843 K et pour 3% Cr.
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Fig. 3.7 Evolution des énergies de Gibbs de la phase CrN en fonction de la température pour
différents titres massiques du chrome et 0.5 % N.

3.8.3 Systéme ternaire Fe-Mo-N :

I’évolution de I’énergic de Gibbs des diverses phases en fonction de la température
est représentée sur les figures 3.8 et 3.9. Nous remarquons que la température a le méme
effet que sur I’énergie de Gibbs des phases du systéme Fe-Cr-N. L’augmentation de la
température conduit a des chutes continuelles de Pénergie totale de Gibbs et donc une
meilleure stabilité thermodynamique est retrouvée vers les hautes températures. Comme dans
le systéme Fe-Cr-N, la phase v’ s’avére la plus stable thermodynamiquement, elle posséde une
énergie de Gibbs minimale et ce dans toutes les conditions choisies température; taux de-Mo
et taux d'azote.

Une remarque peut étre faite sur la stabilité des nitrures de molybdéne. Clest le
nitrure Mo,N qui s’avére plus stable thermodynamiquement que le MoN, représenté sur la
figure 3.10 pour 0.05 % N et une température de 843 K.

~ Les tracés des énergies de Gibbs des phases en fonction du taux d’azote pour une
température de 843 K sont portés sur la figure 3.11 pour 2% Mo. Nous constatons que
toutes les phases, a I’exception de la phase y', ont une valeur constante de I’énergic de Gibbs
quel que soit le taux massique de I’azote. Cependant il demeure toujours que la phase ' est la
plus stable par rapport a ces phases.

Dans P’ensemble, nos résultats sont concordants avec les résultats de la littérature. I
est 4 signaler que I’augmentation du taux de Mo conduit a des instabilités de certaines phases
et que le mitrure Mo;N est plus stable que Je nitrure MoN, résultat confirmé
expérimentalement par Driver {72].
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Fig. 3.8 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction de la température pour

1% Mo et 0,5% N.
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Fig. 3.9 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction de la température pour
2% Mo et 0,5% N.
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Fig. 3.10 Evolution de I’énergie de Gibbs des nitrures MoN et Mo,N en fonction du taux de
Mo a une température de 843 K et pour 0,05%N.
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Fig. 3.11 Evolution de ["énergie de Gibbs des phases en fonction du taux d’azote a une
température de 843 K et pour 2% Mo.

3.8.4 Systéeme ternaire Fe-V-N :

Comme pour les deux systémes précédents, |’énergie de Gibbs des différentes phases
susceptibles de se former dans le systéme Fe-V-N en fonction de la température, du taux de
vanadium et du taux d’azote, est calculée.

En fonction de la température, nous avons tracé les courbes de la figure 3.12 qui
donnent I’évolution de I’énergie de Gibbs des phases pour un taux de 0,5 % V et 0,5 % N.
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De cette figure, nous pouvons déduire que la phase y’ est la plus stable par rapport aux
autres phases. L’effet de la température sur 1’énergie de Gibbs des phases, et donc sur leur
stabilité, est bicn révélée sur ces figures ol nous remarquons que plus la température
augmente, ’énergie de Gibbs de toutes les phases y compris celle de la phase v’ dimimue. De
ce fait, pour avoir une grande stabilité des phases, il faut utiliser de hautes températures.

50 T — T I T

Fe-V-N T=B843 K
B 0.5% N, 0.5% V

—pr alpha
——3—  gamma
E —— gamma prime
—— epsilon
—Z wN

4 —&— wv2n 4

Energie de Gibbs (kJ/mol)

-150

-200 L I
200 400 600 800 1000
Température {K)

Fig. 3.12 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction de la température pour
0,5% V et 0,5% N.

L’évolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction du taux de vanadium est
donnée sur les figures 3.13 et 3.14 . Nous constatons que ’énergie de Gibbs est constante
quel soit le taux du vanadium avec une énergie qui est minimale pour la phase V,N.

Une autre remarque aussi importante peut étre tirée de la figure 3.15 est que le nitrure

V>N est plus stable que le nitrure VN. En réalité et d’aprés certains auteurs [73,74], il a été
signalé ’absence de V2N bien que prévu sur le diagramme d’équilibre.

Ce paradoxe est dii au fait que les parameétres d’interaction sont définis aux hautes
températures et extrapolés & moyennes températures.
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Fig. 3.13 Evolution de I’énergic de Gibbs des phases en fonction du taux de V a une
température de 843 K pour 0.5 % N.
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Fig. 3.15 Evolution de l’énergie de Gibbs des nitrures VN et V>N fonction du taux de N a une
température de 843 K pour 1% V.

3.8.5 Systéme ternaire Fe-Cr-C :

En fonction de la température, nous avons tracé les figures 3.16 et 3.17 qui donnent
I’évolution de 1’énergie de Gibbs des phases pour 0.3 % C et des taux de chrome de 1 et 3 %.

A partir de ces figures, nous pouvons voir que les phases o, v et (Fe,Cr);C; tendent
vers une plus grande stabilité par augmentation de la température tandis que pour la phase
carbure (Fe,Cr)2;sCs, qui est la plus stable thermodynamiquement, son degré de stabilité
diminue vers les hautes températures.

L’effet du carbone est mis en évidence par les figures 3.18 et 3.19, par le fait quil
renforce la stabilité des phases carbures. De ce fait le carbure (Fe,Cr);Cy est plus stable que la
cémentite alliée. Le caractére carburigéne du chrome favorise une grande stabilité de la phase
carbure (Fe,Cr)23Ce en la comparant a la cémentite alliée ainsi qu'au carbure (Fe,Cr)sCy pour
3 % en chrome. Les résultats des analyses de ce systéme sont en bonne adéquation avec ceux
déterminés par Andersson [75].
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Fig. 3.16 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction de la température pour
0,3% Cet 1% Cr.
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Fig. 3.17 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction de la température pour
0,3% C et 3% Cr.

66



Chapitre 3~ Analvse thermodynamigue des phases

% A 4
E
2 0 .
(1)
£
a J g
L]
L H
o
o 60 -
= c
g | 4
3] {Fe,Cr)3c
80— —A— (Fe,Cn)7C3 -
] —=F— (Fecr)23cs |
-lm T [ T l 13 I ]

1 2 3
Titre massique du carbone (wt.%)

Fig. 3.18 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction du taux de carbone a une
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Fig. 3.19 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction du taux de carbone 4 unc
température de 843 K pour 3% Cr.

3.8.6 Systéme ternaire Fe-C-N :

Les courbes portées sur les figures 3.20 et 3.21 représentent la variation de Ténergie
de Gibbs en fonction de la température pour un taux de carbone fixe 0,3%C et pour 0,5 et 1%
en azote. Pour ce systéme, la phase y est toujours celle dont la valeur de P'énergie de Gibbs est
la plus minimale quelle que soit la température.
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Les phases ¢ et la cémentite & ’azote Fey(C,N) conservent des valeurs constantes de
Iénergic libre et la phase y vient aprés la phase y' de point de vue stabilité thermodynamique.
Le degré de stabilité de la phase y' est influencé par la présence de Iazote, 'augmentation de
sa teneur diminue donc ce degré comme mentionné dans la figure 3.22.

L’effet du carbone est montré dans les figures 3.23 et 3.24 ou il contribue a
I’instabilité thermodynamique de Ia phase y' [76,77], la présence du carbone favorise par voie

de conséquence la stabilité de la phase carbonitrure & dont le résultat concorde avec les
travaux de Kunze {78}, Guillermet [53] et Du [52].
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Fig. 3.20 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction de la température pour
0,3% C et 0,5%N.
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Fig. 3.21 Evolution de I’énergic de Gibbs des phases en fonction de la température pour
0,3% C et 1%N.
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Fig. 3.22 Evolution de ’énergic de Gibbs des phases en fonction du taux de N a
une température de 843 K pour 0,3% C.
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Fig. 3.23. Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction du taux de C a
une température de 843 K pour 0,5%N.
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Fig. 3.24 Evolution de I’énergie de Gibbs des phases en fonction du taux de N & une
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4.1 Techniques expérimentales :

4.1.1 Microscopie optique:

Aprés le traitement de nitruration, les échantillons sont trongonnés, enrobés et polis
mécaniquement jusqu'a la pite diamantée (3pm). Ils sont ensuite observés en microscopie
optique aprés attaque au nital ( 3 % d'acide nitrique, 97% d'alcool éthylique ).- Celte attaque
chimique qui se fait 2 températurc ambiante permet une observation de la microstructire de
la couche nitrurée et celle de la matrice. Les nitrures et carbonitrures ne sont pas attaqués.

4.1.2 Microscopie électronique a balavage:

Le microscope électronique a balayage utilisé est de type PHILIPS SEM 505 en vue
d’obtenir des images modulées par électrons secondaires (contraste topographique) ou par
électrons rétrodiffusés (contraste de numeéro atomlquc) La distance de travail échantillon-
détecteur choisie est de 8 mmet la tension d'accélération de 35-40 kVv.

Le courant de sonde - a été réduit au minimum ( 10 "% 10™"" A) afin d'avoir une plus grande
résolution . Les échantillons ont été préparés de la méme maniére que pour les observations
métallographiques. - '

4.1.3 Microscopie électi;oh'iqué 3 transmission:

Les conditions expérimentales sont différentes avec des tensions qui sont plus
importantes que celles utilisées au microscope électronique a balayage qui peuvent aller
jusqu'a des valeurs de 3 MV, les courants développés sont nettement faibles, ce qui implique
une sonde trés fine. La résolution est de l'ordre de grandeur des dimensions atomiques (0,2
nm et moins), ce qui correspond & des grossissements de plus d'un million.

Cependant pour acquérir. ces performances, il faut surmonter les contraintes dues a la
préparation des échantillons & examiner, avoir des-lames minces. La préparation de ces lames
nécessite le polissage :mécanique, le polissage électrolytique jusqu'a ia formation d'un-trou.
Les bords minces du trou seront soumis a l'observation. La.meilleure €épaisseur d'analyse se
situe entre quelques angstréms a quelques micrometres suivant la tension utilisée.

Le microscope utilisé pour le M.E.T est de marque JEOL 2010 F URP 22 avec une tension
d'accélération des électrons de 220 kV. Clest un équipement du laboratoire de Métallurgie de
la Faculté de Saint-Jéréme de Marseille et il permet d'identifier les structures et la
détermination des compositions chimiques et des clichés de microdiffractions.

4.1.4 Technique de préparation des échantillons pour le M.E.T:

La technique de préparation des échantillons & partir de barreaux a méplats.
L'épaisseur de la couche nitrurée n’étant que de quelques centaines de microns, il n'est pas
envisageable de préparer une lame mince sur une coupe perpendiculaire du matériau. La seule
possibilité est donc de découper le matériau dans un plan parali¢le 4 la surface. La découpe se
fait grice & unc microtrongonneuse et fournit ainsi une plaquette d'une épaisseur comprise
entre 100 et 300 um. Un polissage mécanique permet d'atteindre une épaisseur de l'ordre de
50 um. Un carottage mécanique est effectué en vue d'obtenir des pastilles calibrées de 3 mm
de diamétre qui vont étre alors amincies par une technique de polissage électrolytique. Une
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1. Facteur de structure non nul {F},| = 0

)
hki
On peut faciliter I'identification en utilisant:

2. relation de Bragg: 8,,, = arcsin(

1. Les données du fichier « Powder Diffraction Data » (P.D.F) de « International Centre for
Diffraction Data [82] » par voie manuelle ou automatique.

2. La comparaison utilisée est automatique (SIEMENS type D500). Le spectre de diffraction
est numérisé. Le détecteur est un compteur proportionnel a localisation linéaire
comportant 512 canaux. On dispose d’un logiciel d’analyse de phases interfacé avec le
fichier P.D.F pour Iidentification de différentes phases. Le pas d’acquisition est de 20 =
0.032°.

4.3.2 Analyse Quantitative:

Elle est basée sur la mesure de l'intensité intégrée des pics de diffraction et sur
l'utilisation d'une relation théorique reliant ces intensités a la fraction volumique des phases
constituant I' échantillon. L’intensité intégrée nette I; d’un pic de diffraction par les plans {h;
k; I;} de la phase j est donc proportionnelle a la diffraction volumique y; de la phase
considérée: : ;

I;=Kyjy; avec .y, =L 4.1
7

11 faut donc au moins un pic de diffraction par phase et dans ce cas utiliser les pics de
diffraction les moins affectés par les effets éventuels de texture en ayant une intensité intégrée
nette suffisante. Pour améliorer la sensibilité on est souvent amené a utiliser plusieurs pics
pour chacune des phases constituant I’échantillon.

4.3.3 Facteurs Kj:

Les facteurs Kj dépendent du type de structure et des indices de Miller des pians
diffractants sont calculés théoriquement. Ils tiennent compte en outre des conditions de
propagation des rayons X dans la matiére. Ils s’expriment sous la forme générale:

exp(—2m)
r:aiflc

11 est & remarquer de nouveau que seul le rapport des K intervient dans les calculs précédents.

Ki=k |Fual® M LP. A, exp(—2m) =k. A R; (4.2)

avec K. facteur instrumental constant;

| Fya | 22 carré du module du facteur de structure, faisant intervenir le facteur de diffusion
atomique f, indépendant de Z moyen et de (sinB/)

M: multiplicité des plans {h k | }, LP: facteur de Lorentz qui est donné par la relation :

LP=(1+cos?20)/(sin*0.cos6) 4.3)
A: facteur d’absorption constant dans le montage a ‘¥ = 0, il s’élimine dans le rapport

exp(-2m): facteur thermique tenmant compte de la vibration thermique des particules
constituant la structure (ions, atomes, ...). Il dépend comme f de Z moyen et de (sin 6/X)
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Vimaitie: volume de la maille élémentaire.

4.3.4 Limitation:

L appareillage utilisé¢ n’explorant que la partie équatoriale du cone de diffraction. La
méthode exposée n’est utilisable qu’en i’absence de texture cristallographique marquée de
I’échantillon. Le seuil de détection d’une phase dans un mélange en utilisant la diffractométrie
X est de 'ordre de 3 4 5% en volume.

4.4 Analyse de phases :

Le tableau (4.1} donne les différentes phases ciistallines présentes dans la couche
nitrurée. Les limites de détection de la méthode ne permettent pas d’identifier la nature des
différents précipités présents dans la couche de diffusion. Leur fraction volumique doit, trés
certainement, étre inférieure a 5% et leur dimension, trés petite, ne facilite pas leur détection.
Seule la couche de combinaison peut étre correctement analysée.

Phase Numéro de la fiche PDF

Fe; 3N 1-1236 '
FesN 6-0627
Fe-a 6-0696
CrN 11-0065
Mo,N 25-1368
VN 8-0380
V.N-B 33-1439

Tableau 4.1 Nature des différentes phases rencontrées lors des analyses
par diffraction des rayons X.

4.4.1 Calcul des facteurs Ry;:

Le détail du calcul des différents facteurs de structure est résumé dans le tableau (4.2).
Le choix des plans de diffraction a été effectué en évitant le chevauchement des différents
pics correspondants afin d’éviter la déconvolution des spectres de diffraction.

Phase | Plan{hkl} | |Fuu|%exp(-2m) | M | LP V maile R;

Fe, 3N {112} 281,1 12 | 3,106 | 0,009145 | 53300
FesN {200} 4865 6 | 3,69 | 0,05466 | 363300
Fe-a {200} 852 6 | 2,81 | 0,02355 | 258500
CrN {111} 4324 8 | 6,41 | 0,07096 | 440500

Tableau 4.2 Facteur de siructure pour les plans de diffraction choisis.
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4.5 Analyse des contraintes par diffraction des rayons X:

4.5.1 Principe de détermination des contraintes résiduelles:

L’analyse des contraintes résiduelles par diffraction des rayons X est basée sur la
mesure de la distance interréticulaire dpy d’une famille de plans cristallins [80,81] . ‘
Cette distance varie en fonction des contraintes volumiques. La loi de Bragg permet de
déterminer les position angulaires des pics de diffraction d’une phase cristalline.

L’expression de la déformation est alors:
g =(d - do)/do = Ad/dy (4.4)
En différenciant la loi de Bragg,  2dpqsin® = n A, on obtient:
- Ad/do=- cotghy A8 =¢ (4.5)

Le champ de contraintes dans un polycristal se subdivise en deux composantes:
- Une composante 4 I'échelle macroscopique dite « macrocontrainte » 4 peu prés constante
dans les limites de la zone analysée et correspond a une variation globale € des dlstances
interréticulaires dpy, celle-ci provoque un déplacement du pic de diffraction.
- Une composante a I’échelle microscopique dite « microcontrainte » présentant localement
des variations Adyy autour de la valeur moyenne dyq qui se traduira par un élargissement de
pic de diffraction. Cet élargissement est le résultat de ce que nous appellerons un effet de
distorsion. L’application d’un champ de forces en conditions isothermes conduit a un
déplacement AB du pic de diffraction considéré.

La mesure du déplacement AQ du pic de diffraction permet donc de déterminer la
déformation dans la direction incidente et la direction diffractée, direction imposée par le
montage goniomeétrique.

4.5.2 Calculde la déformation.g.4,:

Si I'on considére un solide homogéne et isotrope, et que I'on isole un volume
sphérique auquel on fait subir une déformation élastique, on constate qu’il se déforme en un
ellipsoide.

En choisissant les axes de Dellipsoide paralléles aux déformations {( ou aux contraintes)
principales, on peut écrire que la déformation dans une direction quelconque définie par les
angles ¢ et y [4] est égale a:

Eoy =81 €1 T B2t a3 €3 (4.6)

ay, ap, a3 sont les cosinus directeurs du vecteur déformation €4y, soit:
a; = siny.cosd, a; = siny.sind, as = cosy

On peut définir de la méme fagon un ellipsoide des contraintes pour lequel la contrainte
normale dans une direction ¢y est:
Opy=a1 018 223703 (4.7)

Les relations contraintes-déformations principales sont les suivantes:
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. = o, —v.(o, +3,)) _ lo, —vi{o, +07;,))
1 E 1%2 E »
oy —vi(o, +0,))
£, =
E
(4.8)

En remplagant €, €, €3 dans 1’équation (4.6), 1l vient:

gpy = (110)k [ai° 61+ &7 62+ a5° 03] - U/ [0 + 62+ G3] (4.9)

4.5.3 Cas de I’analyse par rayvons X - loi des siny:

A la surface du matériau, on considére qu’il existe un systéme de contraintes planes o) ¢t
o; avec (o3 = 0). Les rayons X pénétrent peu dans le matériau car on suppose que I’on se
trouve dans ce cas pour 'analyse des contraintes par diffraction des rayons X. Donc o3 =0
avec €3 = 0. On obtient la relation (4.10) & partir de (4.9):

gpy = (1) [a° 01+ 2° 2] - V/e [61 + 02 | (4.10)

En remplagant a; et a; par leurs valeurs en fonction de ¢ et y et en écrivant que
o= (o1 cos*p + o, sin?P), il vient la relation suivante que PPon appelle loi des sin®y :

Eq.q;zlfzSz G SiIlzlP +S|(61 +02) (411)
avec S, ——Z et S, = 2t +o)
E E

Ou S, S,: sont-des constantes-radiocristallographiques.
C’est I’équation fondamentale reliant déformation et contrainte pour la mesure des
contraintes.

4.5.4 Relation avec les distances interréticulaires:

D’aprés I’équation ( 4.9), on voit que si I’on connait v et E, il suffit de mesurer g4,
pour deux valeurs de w pour déterminer Gy, et la mesure de gy, revient a la mesure des
distances interréticulaires.

Quand y = 0, la déformation normale a la surface de I’échantillon est égale a

(dJ_ _do) (dw —d,)
L= ety =

1] 0
On ne commet qu’une trés faible erreur en remplagant dy par d; au dénominateur de
telle sorte que:
(d¢ B di)

£ —
¢ y
1

v “ELT
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Siy =0, d’aprés (4.9), on a aussi: g, =50, +0,)

On trouve enfin I'expression suivante:

d, —d
—( v ~d,) avec K':__E 1 (4.12)
d, sin?'W (1+v)
Du point de vue mesure, ¢’est plutét I’angle 20 qui est déterminé, si bien que 'on
utilise 1a relation:

0'¢=K'

Ad/d = - cotgh A(20)/2
On peut €crire que:

Ad_(d-y_dl)
d d

(26, -26,)
2

=—cotgd

L

On considére en général que cotgd est constant et on choisit la valeur de cotgf,.
I1 vient donc a partir de I’équation (4.11), en exprimant 8 en degrés ce qui suit:

o, = K(20, -26,) (4.13)
avec K- K'ecotg(8,)x
360

4.5.5 Principe de mesures:

D’aprés I’équation (4.11), il est possible de déterminer la position des pics de
diffraction d’une méme famille {hkl} en fonction de I’angle y qui est I’angle que fait la
normale 4 la surface de la piéce, avec la normale aux plans diffractants.

La méthode consiste 4 établir avec une précision suffisante le diagramme en sin’y, en
mesurant pour plusieurs valeurs de ’angle y, les valeurs des déformations &g,.

Si Pon connajt la valeur de S; pour le matériau considéré, le diagramme
g4y = f(sin®y) permet de déterminer oy, Théoriquement il suffit de choisir deux valeurs de
I’angle y (généralement 0° <y <45°).

Dans la pratique on augmente le nombre de valeurs de 1’angle y et on effectue une
régression linéaire sur les points ainsi obtenus. Cette méthode permet une meilleure précision
sur la détermination de Gg.

4.5.6 Méthodes de détermination de oy

a) Méthode de double exposition:

Dans cette méthode on choisit deux angles particuliers y = 0° et y = 45° en vue de
déterminer oy:
O¢ = K(Zeoo - 29450)
ou:  K: constante dépendant du matériau et de I’angle de diffraction.
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b) Méthode d’exposition muitiple (ou des sin®y):

Une méthode plus précise revient a augmenter le nombre d’angles y, de telle sorte que les
valeurs de sin®y soient également réparties.
On se référe a ’équation de base (4.9):

D)

E o oy sin Y - %—(al +0,)

En portant graphiquement g4, en fonction de sin*y, on doit d’aprés I’équation
précédente obtenir une droite:
- de pente : m = (1+0)g . G
- d’ordonnée a I’origine : h=-v/g.{o1 + &2)
Cette droite est tracée par la méthode des moindres carrées et on obtient donc:
os = m E/(1 +v) et (o1 +62)=-hEMh
Notons que:
- Une déformationnulle a lieu pour un angle y tel que
- Les valeurs de déformation devront étre reportées en ordonnées sont (dy -
do)/dy , c’est a dire que on fait référence & un état sans contrainte qu’il est
difficile d’obtenir. '

On peut utiliser I'équation (4.13) qui suppose qui suppose que d; est peu différent de dy_ 1l
vient alors:

e)= e =d))_ (1 v)oesin’y)

S -_
(car d, E (4.14)

En portant graphiquement (g4, - €1) en fonction de sin’y, on obtient comme dans le cas
précédent une droite de pente m= (1 + v)/E .Gy mais passant par I’origine. Cette deuxieme
méthode qui permet de ne pas déterminer dp est la méthode couramment employé.

On porte en ordonnée plus généralement les angles des pics de diffraction suivant I’équation
(4.12):

360.(1+v).o.5in ()

200, -6,)= 4.15
0. -6 cotg().x.E (415)
Dans ce cas
oy~ K . « pente en degrés 20 »
avee __ oot g(6,)n.E
360.(1+ v).sin* ()

4.5,7 Limitation de la méthode:

En toute rigueur cette méthode est limitée au cas ou les hypothéses suivantes sont
vérifiées:
e La mesure est superficielle. La composante o3 est considérée comme nulle.
e Les déformations et les comtraintes sont homogenes dans I’ensemble du volume
irradié.
¢ Le matériau est homogéne, continu et isotrope.
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o [es déformations et les contraintes sont de nature €lastique.

4.5.8 Conditions opératoires:

Le goniométre utilisé est de type D-500 SIEMENS avec un détecteur & focalisation
linéaire (DLL) 4 512 canaux . Le montage permet les rotations ¢, le centrage de la surface de
I’échantillon par rapport au centre du goniométre est automatise.

Les principaux paramétres expérimentaux sont, sauf mention contraire, les suivants:

Montage de type Q, automatique en y et ¢.
Générateur (RX Siemens Kristalloflex 710 H) réglé sur 20-30KV et 30mA.

® Raie K, du rayonnement du chrome.

Filtre arriére de vanadium devant le détecteur linéaire.

Famille de plans diffractants{211}, correspondant a un angle de diffraction 20 ~156°.
Y% S, =6,19.10° MPa, S, =- 1,43.10° MPa™'.

9 angles y avec des oscillations de * 3° autour du pic de diffraction.

® & & o o

30-60 secondes d’acquisition par pic (sauf a ’extréme surface ou le temps
d’acquisition par pic pouvait étre de 300 4 600 secondes).

Collimateur donnant une tiche de 3 mm de diamétre sur I’éprouvette.

¢ Le flux de photons X est limité, dans tous les cas, pour que le nombre de coups par
seconde soit inférieur 4 10" afin de ne pas saturer le détecteur.

4.6 Analyse des élargissements des profils de diffraction:

L’acquisition des pics de diffraction renseigne, de par leur position angulaire, sur 1’état
de contrainte, 1'étude de la forme des pics s’avére intéressante pour comprendre 1’état
microstructural du matériau étudié. En effet, la Jargeur intégrale du pic de diffraction,
obtenue, en faisant le rapport de l'aire d'un pic a son intensité, est liée aux microdéformations

< g2, > du réseau cristallin. Ces derniéres sont elles-mémes liées 2 la densité de dislocations
par la relation suivante :

e 3W.<gly >
2.E(1+v?)
ot W est I'énergie autour d'une dislocation, E et v les caractéristiques élastiques du matériau.

La forme des pics de diffraction est le résultat d’un produit de convolution de trois types de
facteurs qui sont [4]:

(4.16)

- L’élargissement instrumental qu’il faut corriger avant toute analyse.
- La distribution des compositions et des déformations entre domaines cohérents. Ces effets
sont appelés effets d’ordre 2. Ils sont négligeables et presque jamais pris en compte car peu de
théories existent pour les modéliser correctement.
- La taille et les déformations des domaines cohérents (effets d’ordre 3).
On appelle domaine cohérent de diffraction tout volume d’une phase considéré

« parfait » exempt de défauts (lacunes, dislocations, ...) ou la diffraction se produit
effectivement.

L'analyse de profils des pics de diffraction a été effectuée en utilisant les plans {110} et
{220} de la ferrite. Le rayonnement choisi est la radiation CrK . Les pics ont été enregistrés
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sans démontage de I'échantillon en utilisant le diffractométre type D-500. Les géométries et
les dimensions des échantillons étaient les mémes que celles des éprouvettes pour l'analyse
des contraintes résiduelles. La détermination des largeurs intégrales des pics de diffraction a
été faite par intégration du pic net de diffraction.

4.7 Détermination de la composition chimique des aciers:

Une détermination exacte de la composition chimique des aciers est d'une grande
importance quand il s'agit d'effectuer une étude comparative sur ces derniers.
Ces analyses de composition chimique ont été effectuées sur un spectrométre a décharge
luminescente de marque SPECTRUMAT GDS-750 interfacé a un micro-ordinateur qui
permet de quantifier soit les éléments se trouvant dans la couche a des profondeurs choisies
ou de déterminer la composition chimique du matériau de base. Il est a rappeler que cette
technique a une limite de résolution de l'ordre des ppm ( une part par million). La profondeur
d'analyse est d'environ 0,1 mm et la surface a analyser est de dimensions 14x14 mm’
Pour information, cette technique est basée sur l'analyse de phénoménes lummeux liés au
passage d'un courant élecirique dans le gaz argon  basse pression. Le matériau a analyser est
utilisé comme cathode d'un tube & décharge. L'émission optique est la conséquence du
bombardement de 1'échantillon placé 2 la cathode par les ions argons accélérés par le champ
électrique intense régnant dans cette région. I en résulte une érosion réguliére de Ja surface de
I'échantillon et la formation d'un plasma dense dont I'émission est caractéristique a chaque
instant de la couche érodée. La détermination des concentrations se fait par I'analyse spectrale
des rayonnements émis par le plasma. L'érosion est homogéne sur une surface de 8 mm de
diametre.

Pour ce qui est de l'analyse chimique de la couche nitrurée, nous avons utilisé un
microanalyseur 4 dispersion d’énergie Link ex L-2 couplé 4 un microscope €lectronique a
balayage, dans le but de déterminer les profils des concentrations d’azote dans la couche
nitrurée.
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CINQUIEME CHAPITRE

Résultats et discussions

82



Chapitre 5 Résultats et discussions

5. Etude expérimentale des aciers :

5.1 Matériaux étudiés:

Les matériaux étudiés sont des aciers faiblement alliés aptes a la nitruration et ils sont
sous forme de barreaux 4 méplats dont un schéma est donné dans la figure 5.1. Ils ont été
choisis pour le traitement de nitruration par voie gazeuse. Ces aciers ont été sélectionnés
parmi les nuances les plus employées dans la fabrication des piéces mécaniques. Leurs
compositions chimiques ont été analysées par spectrométrie a décharge luminescente et elles
sont regroupées dans le tableau 5.1.

L’analyse simultanée du carbone et du soufre a été confirmée au moyen de
Panalyseur de marque CS-200 par dosage des gaz CO, et SO; a l'aide d'une cellule
infrarouge a partir de la combustion de copeaux de ces aciers.

(%enpoids) | C | Si | Mn | S P Cr | Ni | Mo | V | Al

XC38 0.38 027 ]| 0.66] 0016 | 0.020 | 0.25]002]0.02 | -- | --
25CrMo4 027 [ 0.21 ] 0.60 { 0.006 | 0.018 | 1.1 | 0191022 | -~ | --
AISI 4140 04 [025]062 0006 ] 0005 [ 1.0 | 02 (020 ] -- | --
35CrMo4 03510391 0.62 | 0.007° 0.007 | 1.1 | 027 | .23 | -- | --
30CtMol2 0.32 [ 0291 063 | 0.005 ( 0.010 } 3.0 |0.17 | 043 ]| -- | --
AIST 135M 0.38 | 0.25 ] 0.52 | 0.010 | 0.002 | 1.7 { 0.15 | 0.30 {0.25)|0.90

32CrMoV13 0.33 | 0.29 | 0.57 | 0.012 | 0.002 | 3.0 | 0.16 | 0.83 |0.30}0.30

Tableau 5.1 : Composition chimique des aciers nitrurés.

Matériau non nitruré

Zone nifrurée

Fig. 5.1 Forme et dimensions des échantillons traités

5.2 Gamme des traitements thermique utilisés:

La nitruration choisie est une nitruration gazeuse appartenant a la gamme industrielle
des nitrurations de I’entreprise Frangaise Aubert & Duval. Elle est d’une seule température
510°C et d’une durée de 35 h avec un taux de dissociation fixé a 35 % soit Kny= 1,32 atm'm,
selon la prescription Ugine. Il est & préciser que les aciers XC38, 25CrMo4, 35CrMod4,
30CrMo12 et 32CrMoV13 ont été fournis par la Société Aubert &Duval tandis que les
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nuances d'aciers 42CrMo4 (AISI 4140) et 38CrMoAl7 ( équivalente a la nuance AISI 135M
de type Nitralloy) ont été fournies gracieusement par le laboratoire de I'Université
Polytechnique de Poznan ( Pologne).

L’austénitisation a été effectuée dans un four a bain de sels de chauffe. La composition
retenue est la suivante: (NaCl + KCI + BaCl,) pour une température de travail de 1200°C.
Les revenus ont été, pour leur part, effectués dans un four sous atmosphére contrlée. Le
choix des traitements thermiques est donné dans le tableau 5.2:

Type d’aciers | To(°C) | tmn) | R | T, (°C) | t{mn)

XC38 850 60 Eau 600 180

25CrMo4 870 60 |Huile| 600 180

35CrMo4 850 60 | Huile{ 600 180

30CrMo12 885 60 | Huile| 600 180

32CrMoV13 | 930 90 |Huile| 600 180

Tableau 5.2 Gamme de traitements thermiques effectués sur les aciers avant nitruration.
avec

T, =4, +50°C (température d’austénisation)

R : milieu de trempe,
T, :température de revenu,
t, : temps de maintien pendant I’austénitisation.

En comparant les résultats obtenus avec l'ensemble de ces nuances d’aciers, nous
faisons ressortir l'influence de ces éléments d'addition et l'effet du potentiel nitrurant sur les
caractéristiques physico-chimiques des couches nitrurées.

Une optimisation de la température de revenu a été déja entreprise dans une étude
comparative entre les aciers 35CrMo4 et 30CrMo12 [82] ou nous avons pu montrer qu'une
température de revenu de 600°C assurait aprés nitruration de meilleurs propriétés
microstructurales et mécanigues des couches nitrurées.

Une étude comparative entre les trois aciers 35CrMo4, 30CrMol2 et 32CrtMoV 13 a été déja
effectuée [83] et comme prolongement a ce précédent travail, nous allons étendre la gamme
des aciers utilisés a sept différentes nuances ou nous allons voir Finfluences des éléments
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d'addition Cr, Mo, V, Al et C ainsi que l'effet du potentiel nitrurant sur les propriétés physico-
chimiques des couches nitrurées.

- la comparaison du 35CrMo4 et 25CrMo4 fait ressortir l'influence du carbone,

- les comparaisons des aciers 35CrMo4 et 30CrMol2 font ressortir les influences du
carbone, du vanadium et du molybdéne avec l'acier 32CtMoV 13,

- la comparaison de l'acier au carbone XC38 et 25CrMo4 donne I'influence du carbone et du
chrome.

- le réle de Faluminium dans I'acier AISI 135M en le comparant a l'acier 32CrMoV13.

5.3 Description du four de nitruration gazeuse:

Le four de nitruration utilisé, pour la nitruration gazeuse de quelques échantillons des
aciers 32CrMoV13, AISI 135M et AISI 4140, est un four de laboratoire ( voir annexe 1)
congu & I'Université Polytechnique de Poznan et comporte une armature en acier inoxydable
de forme cylindrique, muni d’un tube en silice dans lequel on place les échantillons a traiter.
Les échantillons sont suspendus a I’aide d’un fil de fer et acheminés au milieu du tube pour
étre nitrurés.
La température est controlée a 1’aide d’un thermocouple et la valeur correspondante est
donnée par une lecture indirecte sur un millivoltmétre (la tolérance lue est de + 2 °C).
Ce four utilise de ammoniac pur qui est dissocié par effet catalytique & travers un
dissociateur pour donner naissance d ’azote moléculaire et I’hydrogéne. Ce mélange gazeux
arrive a I'entrée de la partie supérieure du four et s’introduit dans le tube en silice pour
constituer 1’atmosphére nitrurante.
Le volume de I’'ammoniac non dissocié est lue directement par remplissage de la burette par
de I’eau, qui détermine la valeur du potentiel nitrurant ( voir annexe 2).

5.4 Préparation des échantillons a traiter:

Aprés dégraissage au trichloréthyléne, les échantillons & nitrurer ont subi un pré-
polissage en utilisant du papier émeri 240 a 1000. Les surfaces des échantillons sont ensuite
nettoyées par de 1’alcool éthylique et séchées. En vue de les nitrurer, il est indispensable de
détruire Ie film pelliculaire de I'oxyde Cr,0s;. Pour ce faire, nous avons mtroduit dans le
réacteur le composé CCly qui est trés volatil aprés I’enfournement des échantillons au bout
d'un temps de 5 minutes.

5.5 Conduite du traitement de nitruration:

Les paramétres retenus pour la nitruration gazeuse de quelques échantillons des
aciers suivants 32CrMoV 13, AISI 4140 et AISI 135M sont données dans le tableau 5.3 :

Aciers T (°C) t (h) Kn( atm™ ")
32CrtMoV13 | 570 25 0,6 et 3,6
AISI 4140 | 550 14 0,85;2 et 2.25
AIST135M | 550 | 14et20 | 085;2et6

Tableau 5.3 Parameétres de nitruration des aciers choisies
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5.6 Etude métallographique:

Le nitrure CrIN est de structure C.F.C et d'aprés Jack [12], il présente une relation

d'orientation cristallographique avec le réseau de la ferrite et satisfait donc la relation de
Baker-Nutting {87] :

(001)q // (001) cav et [100] // [110] con

La micrographie optique de la figure 5.2, obtenue pour un potentiel nitrurant de valeur
K= 3,6 atm'm, met clairement en évidence 'existence d'un réseau dense de nitrures dans la
zone de diffusion qui s'orientent perpendiculairement au flux de diffusion de 'azote.

Bakélite

Couche blanche

(ety ") de 34 ym
d'épaisseur

- Couche de diffusion
(o+CrN) de 300pm
d'épaisseur

Fig. 5.2 Micrographie optique d'une couche nitrurée de l'acier 32CrMoV 13 revenu a 600°C,
nitruré a 570 °C, t =25 h pour Ky= 3,6 atm "'* , attaque au nital 3%.

La figure 5.3 représente une micrographic optique de la couche nitrurée de l'acier
32CrMoV13 nitruré 4 570 °C pendant 25 h sous un potentiel nitrurant Kn= 0,6 atm

Pour pouvoir distinguer la phase FesN de la phase Fe; 3N, nous avons utilisé le réactif
chimique d' Oberhoffer [88] de composition chimique suivante:
(1 g de chlorure cuivrique, 30 g de chlorure ferrique, 0,5 g de chlorure stanneux, 50 ml d’acide
chlorhydrique, 500 ml d'eau distillée et 500 ml d'alcool éthylique)

Il permet un bon contraste entre les nitrures de fer € et ' car Ja phase € se dissout par

attaque chimique au bout de 2 & 8 secondes tandis que la phase y' n'est pas attaqué par ce
réactif.
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Couche blanche

<—— (y)de34pm
d'épaisseur

: Zone de
| ——————— diffusion
i {a+CrN}

Fig. 5.3 Micrographie optique de ’acier 32CrMoV 13 nitruré sous un potentiel nitrurant
Kn=0,6 atm 2 pour T= 570°C , t=25 h, (attaque au réactif d' Oberhoffer).

La figure 5.4 donne une micrographie au M.E.B de l'acier 32CrMoV13 traité & 570 °C
durant 25 h et pour un potentiel nitrurant de 3,6 atm 12 Cette figure exhibe un réseau trés
dense de nitrures qui précipitent dans la matrice et également sur les joints de grains. Nous
pouvons noter de fins précipités ailleurs dans la matrice.

Fig. 5.4 Coupe micrographique au M.E.B de l'acier 32CtMoV'13 nitruré 4 570°C durant 25 h
avec Kn=3.,6 atm™”?, montrant un réseau dense au niveau de la zone de diffusion de
précipités intergranulaires et intragranulaires.
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5.7 Etude microstructurale au MLE.T. de I'acier 32CrMoV13 :

Afin de comprendre les phénoménes métallurgiques qui se déroulent pendant le
traitement de nitruration, il est intéressant de connaftre I’état microstructural initial du
matériau, et de déterminer quels sont les types de précipités qui se forment pendant le
traitement de revenu et cecin’est possible qu’a partir du MLE.T.

5.7.1 Le matériau de base:

La microstructure du matériau trempé et revenu a 600°C observée au MLE.T est
caractérisée par une structure de la martensite de revenu mise en évidence avec des
carbures paralléles entre eux ( figure 5.5). Cette disposition a ¢té conservée par le
revenu fout en provoquant la précipitation de carbures qui sont présents sur la
micrographie sous forme de particules noires et allongées ou globulaires, ce sont des
carbures alliés aux éléments d'alliage présents dans la matrice ferritique.

Fig. 5.5 Micrographic au M.E.T du matériau de base de I'acier 32CrMoV13 dans
une lame mince.

572 Précipités de type My,C:

Le revenu 4 600°C provoque la précipitation de ces carbures répartis en deux
catégories :

- Ceux qui précipitent dans les joints de grains des lattes de martensite avec des

formes tres allongées
- Ceux qui précipitent dans les lattes avec des formes plutdt globulaires (figure 5.6).
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Fig. 5.6 Micrographie au M.E.T de l'acier 32CrMoV 13 sur une lame mince des
carbures de type M33Cs .

Dans les deux cas, ces précipités sont identifiés comme des carbures de type M23Cs.
La composition chimique de ces carbures a été déterminée avec un détecteur E.D.S
présent sur le microscope électronique & transmission. Les mesures ont été faites sur
des particules extraites de la matrice par la technique des répliques extractives. Le
carbure M»;Cg est majoritaire dans le matérian de base ( figure 5.7).

ps

=
8 4 Cr K,
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. =
3 Cl' Kpi
£
g l Fe K,
=
v Carbare Fexg)
Lol {Cr,Fe,M0):Cs V Kel l‘
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0 2 4 6 Energie (keV) 8

Fig. 5.7 Spectre E.D.S des carbures de type M2;Cs.
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5.7.3 Précipités de type M Cs:

Ce type de précipités sont facilement identifiables par rapport aux carbures de type
M,3Cs car ils sont globulaires et possédent des dimensions plus importantes que ces
derniers. Leur diamétre moyen peut atteindre une valeur de 200 pm ( figure 5.8 ).

(4 T
3 VE,
3
Mg Carbure
L
}Ei ! de
2] | Type MG
=
| ek,
} Fe £,
1 : 1
} i
E "}“ “““ "%LxJn ..... ,rsui I ! \ !
o z 4 6 Energie (KeV) 8

Fig. 5.8 Spectre E.D.S des carbures de type MsC;.

5.7.4 La matrice :

La composition de la matrice a ¢té déterminée par E .D.S ( figure 5.9), qui met en
évidence I’élément majoritaire le fer, néanmoins d’autres éléments tels que le chrome,
molybdéne et le vanadium sont également présents.

=
3 FeX ,
o>
S Matrice
e
=
=S
=
=
Fel
Fe X Py
CrK ‘
* :
3 i e
2 Lﬁf"tﬁ:&al::-&:::ﬁ&&ézz%
0 2 4 6 Energie (KeV) 8

Fig. 5.9 Spectre E.D.S de la matrice ferritique

90



Chapitre 5 Résuitats et discussions

En général, la matrice ferritique contient :

- Des atomes de chrome en solution qui n’ont pas été compleétement utilisés par la
précipitation des carbures de revenu.

- Des atomes de molybdéne sont assez peu présents dans la matrice. Ils ont diffusé
dans les carbures .

- Des atomes de vanadium sont pratiquement inexistants car ils sont concentrés
dans les carbures de type M4C;.

5.7.5 Transformation "in situ' des carbures en carbonitrures:

5.7.5.1 _Substitution partielle du carbure de type M,C; en V(C,N):

Les carbures globulaires du matériau de base de type MyCs se retrouvent dans la
couche nitrurée avec un aspect identique a celui qu’ils avaient dans le matériau avant le
traitement de nitruration. Leurs dimensions et leur distribution en volume reste aussi
aléatoire que dans le matériau de base.

Les spectres E.D.S de ces précipités donnés dans la figure 5.10, montrent qu’ils sont
riches en élément vanadium mais ne permettent pas de confirmer s'il s'agit de carbures, de
nitrures ou de carbonitrures.

oy

g- v Kzl

o

<>

L Carhonitrure
=
£ [

£ || Type V(CN)
= Cr Kzl

Fig. 5.10 Spectre E.D.S. du carbonitrure de type V(C,N)

6 Emcagie G2V) 8
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Fig. 5.11 Spectre de perte d'énergies d'électrons pour le carbonitrure M(C,N)[90].

En effet, les résultats de spectre de pertes d’énergic d’électrons ( figure 5.11), montrent
qu’il y a substitution particlle des atomes de carbone par des atomes d’azote pour former
un carbonitrure de vanadium de type V(C,N). Cette constatation est conforme aux travaux
de Duwez et al.[89] qui ont montré qu'il existe une solution solide totale entre les phases
VC et VN car toutes les deux ont la méme structure cristallographique et de paramétres de
mailles trés semblables .

- 5,7.5.2 Substitution partielle du carbure de type M3C¢ en Cr{C,N)

Les carbures de type M,3;Cs , présents dans le matériau de base de I'état trempé et
revenu subissent une transformation de phases pour donner naissance au carbonitrure
Cr(C,N). Les spectres E.D.S des précipités représentés dans la figure 5.12 confirment la
formation du carbonitrure de type Cr(C,N).

o !
a Carbexitrure de K

o chreme Cr(C,N)

o Cr g1

.g Fe gp1

E

=

=

Fig. 5.12 Spectre E.D.S du carbonitrure de chrome Cr(C,N)
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5.7.5.3 Les nitrures semi-cohérents

Les observations au M.E.T des couches nitrurées mettent en évidence la présence
des nitrures globulaires et également la présence d’un autre type de précipité qui
apparaissent sous forme de batonnets. L’analyse chimique de ces précipités n’est pas
aisée du fait de leur dimensions trés faible. Ils précipitent a partir du chrome présent en
solution solide dans la ferrite avec la relation d’orientation de Baker-Nutting. Ils se
présentent sous forme de disques ou de plaquettes avec un diamétre d’environ de 10 nm.
Néanmoins des clichés de diffraction ont permis de conclure que ce sont des nitrures
de chrome {90].

Des observations au M.E.T a haute résolution permettent d’étudier
particulierement 1’interface précipité/matrice. Elles permettent de confirmer que ce
nitrures sont semi-cohérents (figure 5.13 ) d'aprés Locquet [90], des dislocations
d’accommodation sont visibles sur les faces de précipité sous la forme de demi-plan
supplémentaire.

Un désaccord de I'ordre de 2% existe entre le réseau de la matrice et celui du précipité,

ce qui provoque un relichement partiel des contraintes de cohérence par des dislocations
d’accommodation.
Lorsqu'une déformation plastique survient sur la couche nitrurée, les dislocations qui vont
se propager dans le matériau devraient avoir plus de difficultés a cisailler ces précipités
semi-cohérents par rapport a des précipités cohérents. L’interaction entre les deux champs
de déformations des dislocations va jouer le role de frein supplémentaire par rapport 4
I’action du précipité lui méme en tant qu’obstacle.

i\‘

Fig. 5.13 Image haute résolution d'un nitrure semi-cohérent [90]
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5.8 Essais Mécaniques:

5.8;1 Allure des profils de microdureté:

La figure 5.14 montre une comparaison des profils de microdureté, en fonction de fa

profondeur, des cinq nuances d'aciers. Chague point de mesure de microdureté est la moyenne
de dix essais.

1 200 i3 T i 1 I T l T

\\ N

Yy

) W/KVVV Revenu a 600°C 1

1000 = 1 xcas =i

: n 25CMo4

) \K 35CMod
A 30CrMo12

32CriMoVv13

Microdureté HV0.2

0 200 400 600 800
Profondeur (um)

Fig. 5.14 Comparaison entre les profils de microdureté des aciers étudiés

Nous remarquons que les profils de microdureté ont tous une allure quasi-identique quelle

que soit la composition chimique ol l'on distingue donc trois zones de caractéristiques
différentes:

- La zone du-cocur-du-matériau-non- affectée-par a-nitruration. Sa dureté-est constante-¢t
dépend de la composition de I’acier et du traitement thermique avant nitruration.

- Une zone intermédiaire ol la dureté augmente plus ou moins rapidement lorsque I'on

s’approche de la surface de la piéce.

- Une zone superficielle ot Pon observe une saturation de la dureté du matériau, elle est
maximale et n’évolue plus jusqu’a la surface de la piéce.

Le tableau 5.4 résume les valeurs expérimentales des duretés en proche surface observées
dans ces aciers nitrurés:

Type d'acier X(C38 | 25CrMo4 | 35CrMo4 | 30CrMo12 | 32CrMoV13
Dureté en surface 370 750 870 1010 1090
HV0.2

Tableau 5.4 Valeurs des duretés superficielles dans le cas des aciers étudiés.

~
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Le phénoméne de durcissement structural observé au cours de la nitruration des aciers alliés
est bien connu.

Dans le cas des aciers alliés au Cr-Mo-V, I'affinité de 1’azote pour le chrome provoque
la précipitation cohérente du nitrure de chrome CrN de structure cubique a face centrée qui,
en s’opposant au mouvement des dislocations, provoque un durcissement important du
matériau.

Le molybdéne contenu dans P’acier 30CrMo12 n’intervient pas dans le durcissement
parce que d’une part sa teneur est faible {0,43% en poids) et que d’autre part, 4 Ia température
de 510°C, le nitrure du chrome (CrN) est beaucoup plus stable que le nitrure du molybdéne
Mo, N [91]. Il en résulte donc un durcissement structural plus important dans le cas de ’acier
32CrMoV13.

Les allures obtenues montrent Ia supériorité de la nuance d'acier 32CrMoV13 dont les
niveaux de dureté & cceur et en surface sont plus importants par rapport a ceux des autres
aciers. Ce fait est dii & la présence des éléments d'addition tels que le chrome, le vanadium et
le molybdéne qui ont un effet bénéfique sur 'amélioration des caractéristiques de résistance
mécanique.

La comparaison du profils de microdureté de l'acier au carbone XC38 par rapport aux
profils des aciers faiblement alliés met en évidence le caractére durcissant du carbone en tant
qu'élément d'insertion dans le réle est moindre que les éléments d'addition Cr, Mo et V.

Le chrome, le molybdéne et le vanadium (comparaison entre le 32CrMoV13 et
35CrMo4) modifient notablement la forme du profil de microdureté. Pour une teneur en
chrome réduite de moitié, celle de molybdéne divisée par 4 et I'absence de vanadium, la
dureté en surface est plus faible mais la pente de la courbe est aussi progressive. Dans le cas
de l'acier 35CrMo4 , l'effet de la diminution de la dureté est imputable a l'action des €léments
chrome et vanadium et I'augmentation de la profondeur nitrurée ne semble devoir son origine
qu'au chrome seul.

La figure 5.15 montre une comparaison des profils de microdureté de l'acier
32CrMoV 13 nitruré a 570 °C pendant 25 h, pour deux potentiels nitrurants 0,6 et 3,6 atm™ ",

’ Iom r T i T ' T I T
|

Microdureté MV0.1

200 —F— 71— — 71—
0 400 800 1200 1600
Profondeur (pm)
Fig. 5.15 Comparaison des profils de microdureté pour deux potentiels nitrurants pour l'acier
32CtMoV13.
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De la figure 5.15, nous remarquons que le transfert d'une grande quantité d'azote
atomique vers la surface de I'échantillon fait durcir celle-ci et augmente également la dureté
superficielle. La diffusion de I'azote atomique est responsable du durcissement de la matrice
en venant dilater la maille cristalline, ce qui provoque une augmentation du niveau de dureté
des couches superficiclles. La formation des nitrures de fer et des nitrures métalliques modifie
par voie de conséquence e profil de microdureté a travers la couche nitrurée.

La figure 5.16 permet de comparer les profils de microdureté obtenus sur l'acier
Nitralloy AISI 135M pour deux valeurs du potentiel nitrurant. L'effet de I'aluminium dans cet
acier est trés apparent, il permet de durcir superficiellement les couches nitrurées et a une
teneur proche de 1% en poids, il ne forme pas de nitrures mais il participe au durcissement
structural en introduisant également des défauts cristallins[92].

1200 L l T ‘ T I L] I T
— 1000 M135n'trIIgg§I:§5500 i
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© N
® 800 - KN=Gam12
=
O
E - .
o
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400 T I T I T I 1 ] T ‘:
0 100 200 300 400 500

Profondeur (pm)

Fig. 5.16 Comparaison des profils de microdureté de l'acier 135M pour deux potentiels
nitrarants 0;85 et-6 atm™.

Le durcissement engendré est d'autant plus important que la valeur du potentiel
nitrurant est élevé.

La comparaison directe des figures 5.15 et 5.16 confirme la grande dureté observée en
surface des couches nitrurées de l'acier AISI 135M (acier Nitralloy) par rapport a l'acier
32CrMoV13. Ainsi, ce résultat confirme que l'aluminium n'est pas un générateur de nitrures
au cours de la nitruration, son réle est de rendre plus efficace la précipitation des nitrures des
autres éléments d'alliage tant du point de vue du durcissement, que de la mise sous
compression, notamment en provoquant une précipitation plus fine [93]. D'ou l'emploi des

aciers Nitralloy pour les piéces qui travaillent spécifiquement en conditions d'usure tres
séveres.

5.9 Analyse des contraintes résiduelles:

5.9.1 Mesure des contraintes résiduelles par diffraction des rayons X:

Elle nous permet de réaliser les profils des contraintes résiduelles de compression.
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On accéde aux couches successives par polissage électrochimique en travaillant par passes de
5, 10, 20, 30 et 40 pum selon fa profondeur a laquelle nous ne situons et selon I'état considéré.
Cet enlévement de matiére a été contrdlé a 'aide d’un comparateur micrométrique venant
palper la surface polie et il faut rappeler que la dissolution électrochimique est une technique
qui n’introduit pas de contraintes. Les conditions opératoires de cette dissolution étaient les
suivantes:

L'appareillage utilisé est le suivant:

- banc de polissage électrolytique STRUERS (POLECTROL)

- Electrolyte de composition suivante [91]:
- Alcool méthylique (66%)
- Acide sulfurique (22%)
- Glycérol (12%)

- Densité de courant ~ 40 A/ dm?

- Surface usinée = 20 x 15 mm?

- Vitesse d’érosion=4 4 5 pm/ mn

Les conditions de diffraction sont résumées dans le tableau 5.6:

Parametres a-Fe
Module de Young (MPa) 210000
Matériau Coefficient de Poisson 0,29
Facteur d'absorption 1,39
Montage goniométrique Q
Diffraction Raie Ko du chrome (A) 2,229
" Filtre en vanadium (A) 2,269
Plans de diffraction de la ferrite (211)
Premier angle 20 146,82
Dernier angle 26 168,17
Pas d'acquisition 20 0,032
Meéthode de calcul Triaxiale
Acquisition Angles @ 0,60,180,240,300
Angles ¥ -41,41,-33,99,-25,66,-14,48,
0,20,7,30,37,75,45
Temps d'acquisition par angle ‘¥ (s) 300
Oscillation (°) +3
Traitement Zone de traitement (148,45 a4 161,54°).
Lissage par une fonction Pseudo-Voigt 2 pour la détermination du pic

Tableau 5.6 Paramétres expérimentaux d'acquisition pour la détermination des contraintes
résiduclies.

Il faut noter que le fait d’enlever de la maniére dans le but d’accéder au point de
mesure provoque une relaxation de contraintes dont il faut tenir compte afin de corriger le
profil contrainte-profondeur de ces effets, une méthode de correction dite « Méthode de
Moore et Evans [94]» a été utilisée dont le principe de calcul a été défini. Castex [33] a
amélioré la méthode de correction en tenant compte de Ia zone polie. D’un point de vue de la
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fiabilité des mesures, il est difficile de calculer la précision expérimentale de cette technique
d’analyse. En effet, la précision de la détermination de la position d’un pic de diffraction
dépend de la forme du pic, de son intensité, de la largeur, autant de paramétres qui varient
constamment dans des proportions assez grandes.

5.9.2 Etude des profils de contraintes:

La figure 5.17 rassemble les courbes décrivant les évolutions des profils de
contraintes résiduelles des cing aciers pour un revenu de 600°C en fonction de la profondeur.
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Fig. 5.17 Comparaison entre les profils de contraintes résiduelles des aciers étudiés.

Le-tableau 5.7 donne-les-maxima des contraintes-de-compression- observés-dans les
couches nitrurées des aciers étudiés:

Type d'acier XC38|25CrMo4 | 35CrMo4 | 30CrMo]2 | 32CrMoV13
Compression -346 -480 -516 -528 -625
maximale (MPa)

Tableau 5.7 Valeurs des contraintes maximales de compression dans les couches nitrurées.

De ces courbes, nous faisons ressortir l'influence des éléments sur I'état du champ de
contraintes développé dans les couches nitrurées.

Dans la couche de combinaison, il existe un gradient de contrainte, lié¢ a la fragilité
intrinséque de nitrures de fer et des nitrures alliés. Le champ de contraintes, qui régne dans la
zone superficielle de ces aciers nitrurés, est fortement perturbé par le traitement de nitruration.

Le profil des contraintes résiduelles de l'acier XC38 présente un pseudo-palier
comme dans le cas de l'acier 35CrMo4, la compression maximale observé dans l'acier XC38
est de I'ordre de -346 MPa pour un revenu de 600°C. Sur l'acier 25CrtMo4, la compression
maximale atteinte est de l'ordre de -480 MPa pour un revenu de 600°C.
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Pour T’acier 35CrMo4, le niveau de compression augmente brutalement pour se
stabiliser environ 3 -516 MPa, pour un revenu de 600°C jusqu’a quelques dizaines de
micrométres de profondeur ou il y a une mise en tension qui est due aux phénoménes de
relaxation de contraintes a ’échelle du réseau cristallin de la maille ferritique. Ceci se traduit
par une perte de cohérence entre les précipités en croissance et la matrice ferritique.

Pour Iacier 30CrMo12, nous observons une mise en compression plus importante a
faible profondeur par rapport & [’acier 35CrMo4, qui est due & une précipitation plus
importante de nitrures d’éléments d’alliage. La valeur de la contrainte maximale de
compression atteint est de -528 MPa pour un revenu de 600°C.

Dans l'acier 32CrMoV 13, les contraintes maximales de compression atteintes sont de
lordre de -625 MPa pour un revenu dc 600°C avec une augmentation du niveau de
compression plus rapide et brutale. La courbe du profil de microdureté relative a cet acier
présente une valeur maximale de la contrainte de compression par rapport aux autres aciers.
Ce résultat est attribué a l'effet associatif des éléments d'addition qui garantissent un champ de
contraintes de compression intense.

P.M. Hekker et al. [24] attribuent la diminution des contraintes  la surface de la piéce,
a des phénoménes de relaxation de contraintes (réduction de I’énergie stockée dans
’échantillon) et les précipités cohérents sont remplacés par des précipités de forme lamellaire
et, simultanément, Ja saturation en azote de la matrice ferritique diminue.

William [95] attribue I’origine de la relaxation des contraintes a une précipitation
discontinue des nitrures de chrome type CIN.

Cette diffusion de ’azote engendre par voie de conséquence un gonflement du
matériau traité qui se traduit, & ’échelle de la maille cristalline de la ferrite, par une variation
des volumes spécifiques des différents précipités formés dans la couche nitrurée (tableau 5.8)
et ce qui crée d’ailleurs un champ de contraintes de nature compressive au sein de cette
derniére [4). Mittemeijer et al. [95] ont d’ailleurs étudié les variations de volumes spécifiques
entrainées par la précipitation du nitrure CrN dans le cas des alliages Fe-Cr en fonction de la
teneur en chrome. Ils montrent que ces variations volumiques relatives sont de I'ordre de 0,6
% pour un alliage Fe-Cr a 1,5 % en poids du chrome tandis que Barrallier [4] a-trouvé une
valeur de 22 % pour P’acier 32CtMoV13 a partir d’un modéle physique du calcul de la
variation relative de volume. Cette importante valeur est due & I’effet d’interaction entre
éléments d’addition contenus dans I’acier 32CrMoV13.

Fe CrN
Masse
volumique | 7,86 6,1
(glom’)
Structure
cristalline C.C. C.F.C.

Tableau 5.8 Masse volumique du fer et du nitrure CrN [4]
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5.10 Détermination des fractions volumiques des phases

La figure (5.18) donne les distributions volumiques des phases présentes dans les
couches nitrurées de l'acier 32CrMoV13 pour un revenu de 600°C
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Fig. 5.18 Evolution de la fraction volumique des phases dans l'acier 32CrMoV13 nitruré a
510°C pour t=35 h [83].

Les proportions des différentes phases en fonction de la profondeur sont déterminées
par diffraction des rayons X aprés polissage successif a la pate diamantée.

D'aprés la référence [82], nous avons retrouvé en plus des carbures les phases nitrures
', € et a-Fe données par la séquence de précipitation suivante : &/y'/(atcarbures). Certaines
zones du matériau se trouvent en sursaturation en azote, ceci étant dii aux différences de
solubilité de 1’azote dans les différentes phases.

Le chrome en tant qu'élément nitrurigéne provoque la précipitation du nitrure de type
(CrN) observable uniquement dans les deux aciers 30CrMo12 et 32CrMoV13, le chrome
peut se trouver également en substitution dans les carbonitrures de fer de la couche de
combinaison.

Confente [97] met en évidence que, dans des conditions de traitements données, la
teneur en chrome a une influence sur I’épaisseur de la couche y' ,celle-ci pouvant disparaitre
pour des teneurs supérieures & 1% en poids, c’est a dire sur la cinétique de croissance des
couches nitrurées, mais il ne semble pas qu'il ait un effet sur la morphologie des couches
nitrurées. Le carbone présent dans Pacier ralentit la cinétique de nitruration [21].

Pour l'acier 35CrMo4 a la température de nitruration 510°C, le nitrure de chrome CrN
est beaucoup plus stable que le nitrure Mo,N dont I’existence n’a pas pu étre confirmée par la
diffractométrie X a cause probablement de sa trés faible fraction volumique [83] .

Pour P'acier 30CrMo12, la fraction volumique du nitrure CrN est plus Jmportante dans la
couche nitrurée compte tenu de la teneur élevée du chrome (3% en poids). Ce qui constitue
une entrave 2 la diffusion d’azote comparativement 2 I’acier 35CrMo4.

La précipitation des nitrures de type CrN a été également observée dans le cas de la
nitruration d’alliages binaires [12].
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En outre, il a été montré dans le cas d’alliages binaires Fe-M ou (M = Ti, V ou Ci),
qu’il y avait apparition de groupements d’atomes type Guinier-Preston ( G.F) antérieurement
4 la précipitation des nitrures. Cependant ce résultat a été controversé dans certains travaux
trouvés dans la littérature. Pour 'acier 30CrMo12, les phases € et y* ne sont pas détectées au
dela d’une profondeur nitrurée de 50 um a partir de laquelle il y a constitution d’un trés fin
réseau de nitrures qui bloque la diffusion d’azote {82].

5.11 Phases présentes dans la couche nitrurée

Les figures (5.19),(5.20) et (521) montrent les diffractogrammes des rayons X,
obtenues aprés identification des différentes phase au moyen des fiches A.S.T.M. s ont été
déterminés en utilisant les radiations Ko du cuivre et du cobalt et permettent donc de
prévoir les phases présentes dans la couche nitrurée en conformité avec le diagramme
d’équilibre des phases.
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Fig. 5.19 lefractogramme des phases de lacier 32CtMoV13 pour une profondeur, Ia
radiation utilisée est de celle de Kot du cuivre (ACu=1,54 A))
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Fig. 5.20 Diffractogramme des phases de l'acier AISI 135M nitruré a 550 °C pour t= 14h, la
radiation utilisée est de celle de Ka du cobalt (ACo=1,5709 A)) sur une profondeur de 25 pm.
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Fig.5.21 Diffractogramme des phases de T'acier AISI 4140 nitruré 4 550 °C pour t= 4h, la
radiation utilisée est de celle de Ko du cobalt ((ACo=1 5709A)) sur une profondeur de 25 pm.

Pour l'acier 32CrMoV 13, le diffractogramme obtenu révéle D’existence des pics de
diffraction du nitrure Fe;sN, qui diffracte suivant plusieurs plans réticulaires (002), (110),
(102), (103). La phase Fe diffracte selon le plan cristallographique (110) tandis que la phase
nitrure FesN est diffracté suivant les plans (111) et (200). 1l y a présence également d'un pic
de diffraction supplémentaire moins intense (220) en plus du pic le plus intense (200)
concernant la phase CrN.

Nous avons pu mettre en évidence les spectres de diffraction des phases contenues
dans les aciers AISI 4140 et AISI 135M nitrurés a 550°C pendant 14 h sous un potentiel
nitrurant de 2.0 atm ", Pour ces deux aciers, les pics de diffraction de la phase FesN sont
donnés par Ies plans cristallographiques (111)-et (200)-tandis-que-la-phase-Fe;3N a diffracté
suivant les plans cristallographiques (002) et (101). Nous retrouvons également le pic de
diffraction de la phase Fe suivant le plan (110).

Un fait remarquable est que la phase CrfN na pas pu étre détectée sur le
diffractogramme a rayons X des aciers 35CrMo4 {82], AISI'4140 et AISI 135 M. Cependant
‘nous avons remarqué la présence de la phase CrN dans les deux aciers 30CrMol2 [82] et
32CrMoV 13, ce fait est di au taux massique du chrome qui est de 3 %..

5.12 Analyse des pics des [argeurs intégrales:

D’aprés diverses études [90,97] déja entreprises sur les pics des largeurs intégrales, il
s’avére qu’ils sont une indication des distances entre précipités.

L'¢tude de ces largueurs intégrales est liée a la densité de dislocations qui permet de

situer le niveau de durcissement de la zone traitée. Ces largeurs intégrales créent ainsi des
microdéformations a I'échelle de la maille cristalline du fer.
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La figure 5.22 regroupe les profils des largeurs intégrales des cinq nuances d'aciers en
fonction de la profondeur pour une température de revenu de 660°C.

— 1 T T T T
Revenu & 600°C
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Fig. 5.22 Comparaison entre les largeurs intégrales des cinq nuances d'aciers.

Ces allures mettent en évidence la contribution de chaque élément d'addition sur Ie
phénoméne de précipitation, elles nous renseignent également sur le niveau du durcissement
structural observé dans la couche nitrurée et elles indiquent que le processus de diffusion de
I'azote se produit dans le temps.

Dans l'acier au carbone XC38, le phénomeéne de précipitation est moindre car il ne
contient pas d'éléments susceptibles de-donner un durcissement important.

Pour I’acier 35CtMo4, la valeur de la largeur 4 mi-hauteur du pic est de 2,8° en surface

traduisant une forte augmentation de la densité de défauts dans le réseau cristallin du fer et a

un effet du piégeage des dislocations.

L'influence du carbone n'étant pas importante vu les valeurs des largeurs intégrales obtenues

sur les aciers 25CrMo4 et 35CrMo4 mais il contribue également 4 un trés faible durcissement.
La formation des nitrures € et v’ engendre en proche surface des dislocations qui sont a

’origine d’un durcissement structural trés manifeste.

- Au deld de la profondeur de 300 pum, la précipitation des nitrures d’¢léments
d’alliage n’est pas encore apparue.

L’azote étant presque exclusivement en solution d’insertion, il provoque un
durcissement de la matrice et mise en compression.

- Nous retrouvons ensuite une zone d’épaisseur relativement faible, dans laquelle on
assiste au début de la précipitation des nitrures d’éléments d’alliage. Chaque précipité est
entouré d’une zone plastifiée et fortement déformée. L hétérogénéité des déformations dans la
zone analysée provoque un élargissement du pic de déformation.
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Les paliers observés sur les largeurs intégrales des pics en fonction de la profondeur
ne sont pas totalement horizontaux pour les deux nuances d’aciers 35CrMo4 et 30CrMo12 ce
qui laisserait penser 4 la formation des nitrures entre les carbures qui se traduit par une
discontinuité des pics de largeurs intégrales. Ce phénomeéne est moindre pour la nuance
d’acier 35CrMo4.

Enfin la zone superficielle est la plus perturbée. La précipitation est de plus en plus
importante; les précipités déja existants croissent. La contrainte limite du matériau est
localement atteinte. La création des dislocations est trés importante dans cette zone.

11 est A noter qu'il y a une forte précipitation de nitrures d’¢léments d’alliage dans
’acier 32CtMoV13 traduite par une augmentation des largeurs & mi-hauteur des pics de
diffraction, en comparaison avec les autres nuances d'aciers.

Le niveau du durcissement est maximum pour la nuance d'acier 32CrMoV 13 du fait de
l'effet associatif des éléments Cr, Mo et V qui provoque un élargissement des pics de
diffraction qui se traduit par une consolidation de la zone traitée due a l'augmentation de la
densité des dislocations ainsi que leur blocage par les précipités fins.

La teneur en carbone intervient dans le phénoméne de nitruration et nous pouvons
aisément conclure qu’il y a facilité de formation de nitrures dans une matrice ferritique moins
riche en carbone car I’élément carbone géne la diffusion d’azote.

La discontinuité des pics de largeurs intégrales est trés remarquable pour l’acier
32CrMoV13; ce fait est la conséquence directe d’une trés fine et homogéne précipitation de
nitrures de chrome (CrN) trés stables thermodynamiquement. La diminution considérable des
largeurs intégrales des pics de diffraction & une profondeur de 150 pum conforte bien les
résultats des profils de microdureté.

5.13 Corrélation largeur intégrale-microdureté:

L'analyse des courbes décrivant I'évolution des largeurs intégrales en fonction de la
microdureté permet de situer le degré de précipitation des différents nitrures dans la zone
nitrurée. Ce degré de précipitation peut étre défini comme la pente d'une fonction linéaire
donnant la largeur intégrale en fonction de la microdureté.

Les figures 5.23, 5.24 et 5.25 donnent 'évolution de la largeur intégrale en fonction de
la microdureté des trois aciers étudiés, délimitant I'existence de trois zones de caractéristiques
différentes dans lesquelles les phénoménes qui apparaissent sont différents. Nous pouvons
distinguer ce qui sutt :
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Fig. 5.23 Variation de la largeur intégrale de 'acier 35CrMo4 en fonction de la microdureté.
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Fig. 5.24 Variation de la largeur intégrale de l'acier 30CrMo12 en fonction de la microdurete.
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Fig. 5.25 Variation de la largeur intégrale de l'acier 32CrMoV13 en fonction de la

microdureté.

- La zone 1 qui est proche de la surface se trouve trés perturbé par le traitement. Elle est
le siége d'une densité trés élevée des dislocations engendrant ainsi un durcissement structural
trés important qui est 4 l'origine d'un maximum de dureté.

- La zone 2 marque le début et le prolongement du processus de précipitation des
nitrures d'éléments d'alliages. Dans cette zone, le durcissement structural se substitue au
durcissement par mise en solution solide dans le réseau de fer et nous avons approché la
relation { largeur-intégrale- microdureté}-par-une-loi-linéaire utilisant la méthede des moindres
carrées. :
- La zone 3 correspond au métal de base dans laquelle la dureté est constante, l'azote s'y
trouve en solition solide d'insertion dans la matrice ferritique.

H est 4 noter que le degré de précipitation des nitrures est le plus important dans l'acier
32CrMoV13 compte tenu de la pente relative a la zone 2 qui est 5 fois plus grande que celle
de l'acier 35CrMo4, et elle est de 1,5 fois par rapport a la nuance d'acier 30CrMo1i2.

5.14 Détermination du profil expérimental de l'azote:

I.’analyse chimique a été utilisée pour la détermination des concentrations en carbone
et azote. 1. ’azote, dans une matrice ferritique, est un élément trés difficile a doser. On a utilisé
un microanalyseur a dispersion d’énergie Link eX L-2 couplé 4 un microscope électronique 4
balayage. La tension d’accélération a été choisic de 20kV pour les éléments de masse
atomique supérieure a celle du sodium et 8kV pour les autres.

Les temps d’acquisition ont été choisis entre 200 et 300 secondes par spectre. La sensibilite de
détection était de 135 eV avec un bruit de fond estimé a 50 eV.

Les échantillons utilisés ont été préparés minutieusement afin d’éviter toute pollution
parasite de la surface lors de la mesure. Les échantillons polis n’ont pas été attaqués pour
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éviter les problemes de passivation superficielle et de pollution par les résidus chimiques qui
se seraient formes lors de I’attaque.

La méthode d’analyse de la couche nitrurée est donc basée sur I'utilisation d’un
spectre résultant de la soustraction d’un spectre de référence obtenu a cceur de I'échantillon
aux spectres obtenus pour chaque profondeur analysée. L’avantage de cette méthode est de
nous affranchir des traces éventuelles de pollution.

La figure 5.26 présente le profil de concentrations de l'azote en fonction de la
profondeur de acier 32CrMoV 13 nitruré a 570°C pendant 35 h sous un potentiel nitrurant
Kn=0,6 atm2.
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Fig. 5. 26 Profils de diffusion de ['azote en fonction de la profondeur de l'acier 32CrMoV13
pour un potentiel de 0,6 atm™? .

Un résultat analogue a été trouvé par Dulcy [63] sur Facier 32CrMoV 13 nitruré sous
un potentiel de 0,88 atm™” pendant 30 h, qui.confirme lallure de la courbe obtenue. Les
conditions opératoires choisies par Dulcy [63] sont presque similaires aux ndtres.

Cette figure permet de suivre le phénoméne de diffusion a travers la couche nitrurée et de
nous renseigner sur la quantité d'azote atomique ayant diffusé a l'interface solide/ gaz. Pour
cet acier, a partir de la surface, la concentration d’azote diminue graduellement & Uintérieur
de la couche nitrurée, se stabilise & un niveau relativement faible correspondant a la fin de la
zone de diffusion. La profondeur estimée est de l'ordre de 300 um. II ne faut surtout pas
négliger T'effet d'interaction carbone-azote qui permet de voir la possibilité de rétrodiffusion
du carbone en avant du front de diffusion [21]. Le profil de diffusion varie en fonction
également de la composition chimique de I'acier. L'allure obtenue permet de confirmer que le
processus de diffusion est continue dans le temps mais sa cinétique décroit jusqu'a un niveau
stationnaire o la diffusion ne se produit plus du fait de l'existence des couris-circuits de
diffusion crées par le phénomeéne de précipitation.
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La figure 5.27 montre le profil de diffusion de ['azote a travers la couche nitrurée du
fer Armco nitruré a 550°C pendant 20 havec Ky =6 atm™.

En comparaison avec la figure 5.26, la profondeur de diffusion estimée a 40 um est
plus faible dans le cas du fer Armco du fait de l'absence des éléments d'addition qui
augmentent la solubilité de I'azote dans la ferrite et contribuent également a créer d'autres sites
supplémentaires favorables a la germination et croissance des nitrures alli€s
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Fig. 5.27 Profils de diffusion de l'azote en fonction de la profondeur pour le fer Armco
nitruré

La figure 5.28 donne les distributions en poids des éléments Fe, Cr, N obtenues par
spectrométrie & décharge luminescente ( G.DD.S) dans le cas de 'acier 32CrMoV13, en opérant
avec un voltage de 402 V et un ampérage de 21 mA.
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Fig. 5.28 Distribution des éléments Fe, Cr et N sur une profondeur de 60 pm.
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La diminution de la fraction en poids du fer est due & la formation des nitrures de fer et 4 la
précipitation du nitrure CrN. La concentration massique de l'azote décroil a fur et a mesure
qu'on avance en profondeur ce qui démontre que le processus de diffusion est un phénomene

continu pendant le traitement de nitruration.

5.15 Influence du potentiel nitrurant:

Le potentiel nitrurant est un facteur déterminant pour le choix de la configuration
microstructurale souhaitée. Il influe donc sur la cinétique de croissance des couches nitrurées.

Les figures 5.29 et 5.30 décrivent I'évolution des épaisseurs des couches € et y' de la
zone de combinaison en fonction du temps de I'acier nitruré AISI 4140 pour K, =0,85 et

2,25 atm™'?
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Fig. 5.29 Evolution de I'épaisseur de la couche € en fonction du temps.
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Fig. 5.30 Evolution de I'épaisseur de Ia couche y' en fonction du temps.
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De ces courbes, nous pouvons facilement remarquer que la cinétique de croissance de
ces couches suit une loi parabolique pour un temps compris entre 2 et 50 h. Nous pouvons
également déduire de ces courbes que la vitesse de croissance de la couche y' est plus rapide
que celle de la couche g, résultat conforme aux prévisions du modele de diffusion appiiqué au
fer pur.
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Conclusion générale

Une étude expérimentale sur la nitruration gazeuse des aciers alliés au Cr-Mo-V,
suivie d'une application de deux modéles de diffusion ainsi qu'une étude thermodynamique
des phases, ont abouti 2 une meilleure compréhension des différents phénoménes physico-
chimiques générés par le traitement de nitruration.

La partie expérimentales nous a donc permis de:

- caractériser d'un point de vue mécanique et métallurgique Ia couche nitrurée,

- montrer que les nitrures intergranulaires, dans le cas de l'acier 32CrMoV13, sont
majoritairement paralléles 4 la surface, et par conséquent perpendiculaires au flux de diffusion
de l'azote;

- confirmer par D.R.X et I'analyse des phases, que les aciers 30CrMo12 et 32CrMoV13 sont
le sizge d'une précipitation de la phase CrN dans la zone de diffusion; ce qui est & l'origine du
développement d'un champ intense des contraintes de compression;

_ situer au moyen des profils de microdureté le niveau de durcissement structural observé
dans la couche nitrurée;

- préciser que la largeur intégrale des pics de diffraction permet de suivre le phénomene de
précipitation du nitrure CrN dans la zone de diffusion; )

- mettre en évidence le rdle de 'aluminium sur le durcissement structural de l'acier Nitralloy
AISI 135M;

- voir l'effet associatif-des éléments d'alliage-qui-donne-un-meilieur-compromis-de point de
vue caractéristiques mécaniques et physico-chimiques des couches nitrurées,

- confirmer que la cinétique de croissance des couches € et y' suit une loi parabolique;

- mettre en évidence par l'utilisation du M.E.T et du détecteur E.D.S, qu'il y a substitution
partielle des carbures de revenu en nitrures et carbonitrures, et principalement, le carbonitrure
Cr(C,N) qui est obtenu 4 partir de la décomposition du carbure de type M23;Ce.

Afin de contrdler la croissance des couches nitrurées, nous avons appliqué deux
modéles de diffusion, I'un pour le fer pur nitruré et un autre modéle prenant en compte le
phénomeéne de précipitation des nitrures alliés, pour i'acier 32CrMoV 13 a I'état nitruré.



Les deux modéles de diffusion, aprés leur validation par les résultats expérimentaux de la
littérature, ont permis :

- de tracer les profils de diffusion de l'azote dans la couche nitrurée;

- d'évaluer le gain massique, les épaisseurs des couches nitrurées en fonction de la
température et du temps,

- de voir linfluence de la concentration superficielles de l'azote sur la cinétique de
croissance des couches nitrurées,

Il faut signaler que le modele de diffusion appliqué au fer nitruré n'est plus valable a
partir d'une concentration superficielle de l'azote excédant 9.5 % en poids. Ce qui est di a
lexistence de la porosité i proximité de la zone de diffusion qui est & lorigine d'une
modification du processus diffusionnel en surface.

Le modéle de diffusion-précipitation appliqué & l'acier nitruré 32CrMoV13 a donné des
résultats satisfaisants quant & la simulation du profil de diffusion de l'azote.

L'analyse thermodynamique des phases a ¢ét¢ faite sur la base du modéle
thermodynamique des deux sous-réseaux appliqué, au cas de l'acier de référence 32CrMoV13.
Les résultats ont conduit aux conclusions suivantes :

o Pour toutes les conditions, et dans tous les systémes étudiés, la phase y’ s’avére la plus

stable thermodynamiquement ;

La stabilité du nitrure CrN est favorisée par I’augmentation du taux de chrome;

Le nitrure Mo, N est plus stable que le nitrure MoN ;

Le nitrure VN est plus stable que le nitrure VN ;

L’augmentation du taux d’azote conduit & une meilleure stabilité des phases ;

La stabilité des phases est favorisée par les hautes températures ;

Toutes les phases appartenant aux deux systemes Fe-Mo-N et Fe-V-N conservent une

valeur de ’énergie de Gibbs constante quel que soit le taux d’addition Mo ou V,

respectivement;

¢ La stabilité de toutes les phases du systéme Fe-Cr-N, a I’exception de la phase CrN, est
sensible 2 la variation du taux de I’azote contrairement & ceux des systémes Fe-Mo-N et
Fe-V-N ;

e Le carbone a un effet déstabilisant pour la phase y’ qui appartient au systéme Fe-C-N. Il
contribue a stabiliser plus la phase € .

e  Le carbone, par son effet carburigéne, stabilise les phases carbures et I'effet combiné du
chrome donne un ordre de stabilité plus important pour la phase carbure (Fe,Cr);3Cs du
systeme Fe-Cr-C.

Dans le cas de la phase V,N du systéme ternaire Fe-V-N, la stabilité est grande par
rapport au nitrure VN, dii a ’emploi des coefficients d’interaction définis aux hautes
températures. En réalité, le nitrure VN est plus stable que la phase VoN a de basses
températures. Hormis ce résultat, tous les autres résultats trouvés sont conformes 4 la réalité.

Les résultats des calculs thermodynamiques ont permis ainsi d'optimiser la composition
chimique de I'acier a nitrurer, en fonction de la température et du temps de traitement, pour
une garantic de meilleures caractéristiques mécaniques en surface et a cceur.



Sur le plan expérimental, les résultats de la caractérisation métallurgique et mécanique ont
mis en évidence que l'acier 32CrtMoV13 posséde un meilleur compromis de propriétés
physico-chimiques des couches nitrurées par rapport aux autres aciers.

Sur le plan modélisation, Les résultats obtenus ont permis d'approcher le phénomene
de diffusion de I'azote et de prédire la stabilité thermodynamique de chaque phase en fonction
des paramétres de nitruration. Bien qu'il existe plusieurs outils de simulation tels que le
logiciel thermodynamique THERMOCALC et le logiciel DICTRA pour I'étude cinétique,
des approches expérimentales et théoriques demeurent toujours nécessaires vu la complexité
des phénoménes mis en jeu.
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ANNEXE 2

1. Définition de la prescription UGINE

On appelle taux de dissociation Xu le pourcentage du gaz NH; introduit dans le pot qui se
transforme en (N, +H,).
Soit Xu = (Volume de NH; transformé en No+H,)/(Volume de NHj3 introduit). (1)

2. Mesure du taux de dissociation en nitruration gazeuse:

La réaction de dissociation du gaz NH; donne:

2NH; —» N; +3 H; (2)
2 Vol. 4 Vol. '
1 Vol. 2 Vol.

Soit une burette de Volume V:
On a: V=V+V1
D'aprés les équations (1) et (2), on peut écrire que:

X, =0-5-’%NH o Vi =Wi+058, =T/

D'ou on tire :

_r-n
X= )
V est connu.

V1 (Volume de NHj non dissocié )=Volume d'eau introduit dans la burette.
Donc pour une burette graduée d'une fagon adéquate, la lecture de V1 indique directement
Xu.



