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Résumé

Ce travail est motivé par le besoin de l’industrie d’améliorer les traitements ther-
miques d’aciers au carbone destinés à la fabrication de limes. Il vise à définir claire-
ment le rôle du carbone pour la dureté et la tenue à l’usure des limes.

Trois nuances d’aciers à différentes teneurs en carbone ont été étudiées. Les
échantillons ont subi divers traitements d’austénisation, dont des traitements sous
atmosphère carburante, suivis d’une trempe conduisant à une microstructure es-
sentiellement martensitique. Cette microstructure a été étudiée par spectroscopie
mécanique. Plusieurs techniques d’analyse ont été utilisées en complément : micro-
scopie, pouvoir thermoélectrique, calorimétrie, microdureté et mesures des perfor-
mances des limes.

Les spectres d’amortissement comportent trois pics de relaxation, attribués à l’in-
teraction des atomes interstitiels avec les dislocations dans la martensite. Deux de
ces pics, M2 et M4 sont liés à la présence de carbone interstitiel. Le pic M2 est
attribué à la migration de décrochements géométriques sur les dislocations vis, et
le pic M4 à la formation et migration de paires de décrochements sur les disloca-
tions vis, les deux phénomènes étant contrôlés par le trainage du carbone. Cette
interprétation est confortée par les enthalpies d’activation mesurées. L’amplitude
du pic M4 dépend, en apparente contradiction avec son interprétation physique, de
la teneur en carbone interstitiel. Cette dépendance est attribuée à l’augmentation
avec la teneur en carbone interstitiel de la densité de dislocations induite lors de la
trempe, l’amplitude du pic étant proportionnelle à la densité de dislocations.

Les mesures de spectroscopie mécanique sont également sensibles aux effets de re-
venu. En particulier, la précipitation de carbures de transition à 380 K est associée à
une diminution du fond d’amortissement, attribuée à l’appauvrissement de la mar-
tensite en carbone interstitiel. La décomposition de l’austénite résiduelle, à 520 K ou
670 K selon la nuance, est quant à elle associée à une anomalie de module, attribuée à
une brusque diminution de la densité de dislocations induite dans la martensite. Un
maximum d’amortissement est également observé à basse fréquence en cöıncidence
avec cette transformation.

L’étude a mené à l’utilisation de nouveaux traitements thermiques sous atmosphère
carburante. Le mélange gazeux utilisé enrichit efficacement les échantillons en car-
bone interstitiel. L’augmentation de la teneur en carbone interstitiel peut toutefois
entrainer une plus forte teneur en austénite résiduelle, très préjudiciable à la dureté.



Les mesures de calorimétrie permettent de quantifier cette teneur, qui varie selon la
nuance d’acier et selon le traitement thermochimique.

La dureté de la martensite et la résistance à l’usure des limes augmentent nettement
avec la teneur en carbone interstitiel. Cette teneur peut être quantifiée à l’aide
de mesures du pouvoir thermoélectrique, après correction de l’effet de l’austénite
résiduelle.

De longs traitements carburants peuvent entrainer la formation massive de carbures
à la surface des échantillons. La présence de carbures dans une martensite riche
en carbone interstitiel ne semble pas favoriser les performances d’une lime et peut
même se révéler néfaste.

Cette étude a conduit à l’estimation d’une durée de traitement optimale de 30 min,
qui permet d’obtenir une martensite dure avec un maximum de carbone intersti-
tiel et de limiter les teneurs en austénite résiduelle et en carbures. Cette durée de
carburation semble conduire à la fois à une saturation de la surface de l’acier en
carbone interstitiel et à une saturation de l’amplitude du pic d’amortissement M4.
L’amplitude de ce pic parait donc être un critère efficace pour déterminer le temps
de carburation idéal. En effet, cette amplitude augmente avec la teneur en carbone
interstitiel et diminue avec la teneur en austénite résiduelle et en carbures. La durée
de carburation optimale estimée est compatible avec les impératifs de production.
Un traitement cryogénique se révèle efficace pour diminuer la teneur en austénite
résiduelle.

Mots-clés : frottement intérieur, amortissement, pouvoir thermoélectrique,
calorimétrie, martensite, austénite résiduelle, carburation, cémentation



Abstract

This work is motivated by the industrial need to improve the thermal treatments
of carbon steels used for the production of files. It aims at clearly defining the role
that carbon plays in hardness and wear resistance of files.

Three steel grades with different carbon content have been studied. The samples
underwent various austenizing treatments, including treatments under carburizing
atmosphere, followed by a quenching process leading to an essentially martensitic
microstructure. This microstructure has been studied by mechanical spectroscopy.
Several complementary techniques have been used : microscopy, thermopower, calo-
rimetry, measurement of the microhardness and of the file performance.

The damping spectra show three relaxation peaks, attributed to the interaction of
interstitial atoms with dislocations in martensite. Two of these peaks, M2 and M4,
are related with the presence of interstitial carbon. Peak M2 is related with the
migration of geometrical kinks along screw dislocations, and peak M4 with the
kink-pair formation and migration on screw dislocations. Both peaks are controlled
by carbon dragging. This interpretation is supported by the measured activation
enthalpies. The amplitude of peak M4 depends on the interstitial-carbon content,
which apparently contradicts its physical interpretation. This dependence is attribu-
ted to the increase of the quench-induced dislocation density with interstitial-carbon
content. The peak amplitude is in fact proportional to the dislocation density.

The mechanical spectroscopy measurements are also sensitive to tempering effects.
In particular, the precipitation of transition carbides at 380 K is associated with
a decrease of the damping background, attributed to the depletion of martensite
from interstitial carbon. The decomposition of retained austenite, occurring at 520 K
or 670 K depending on the grade, is associated with a modulus anomaly, attributed
to a sudden decrease of the dislocation density in martensite. A damping maximum
coinciding with this transformation can also be observed at low frequency.

This study lead to the use of new thermal treatments under carburizing atmosphere.
The used gas mix gives rise to an efficient carbon enrichment of the samples. Ho-
wever, the increase of interstitial-carbon content may also lead to a higher content
of retained austenite, thus reducing hardness. Calorimetry measurements allow the
quantification of such content, which varies according to the steel grade and the
thermal treatment.



Martensite hardness and wear resistance of the files clearly increase with the
interstitial-carbon concentration, that can be quantified by thermopower measu-
rements, after correction of the effect of retained austenite.

Long carburizing treatments can cause the formation of carbides on the sample
surface. The presence of carbides in a high-carbon martensite does not seem to
improve the mechanical performances, and can even be detrimental.

The present study leads to the assessment of an optimal treatment duration
of 30 min, which produces a hard martensite with maximum interstitial-carbon
content and limits the amount of retained austenite and carbides. This carburi-
zing time seems to produce the saturation of both the content of interstitial carbon
at the steel surface and of the amplitude of damping peak M4. The amplitude of
this peak seems to be an effective criterion for the evaluation of the ideal carburizing
time. Indeed, the peak amplitude increases with the content of interstitial carbon
and decreases with the content of retained austenite and carbides. The estimated
optimal carburizing time is compatible with production demands. A cryogenic treat-
ment proves to lower efficiently the amount of retained austenite.

Keywords : mechanical spectroscopy, internal friction, damping, thermopo-
wer, calorimetry, steel, martensite, retained austenite, carburizing
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Introduction

L’acier a été produit dès l’Antiquité, ses qualités mécaniques en faisant un matériau
de choix pour la fabrication d’armes. Ce n’est toutefois que depuis la révolution
industrielle que l’acier a pu être produit en masse. Il est depuis lors couramment
employé dans presque tous les domaines d’application technique et dans beaucoup
de produits destinés au grand public. Les propriétés mécaniques des aciers peuvent
considérablement varier suivant la composition et les traitements subis. En particu-
lier, en chauffant l’acier de façon à obtenir une phase austénitique puis en le refroi-
dissant brusquement, on peut former une phase métastable extrêmement dure : la
martensite.

Le présent travail concerne l’utilisation d’aciers martensitiques dans la fabrication
de limes, et est réalisé en collaboration avec un des principaux producteurs mon-
diaux : les Usines Métallurgiques de Vallorbe (UMV, Vallorbe, Suisse). Après mise
en forme, les limes sont austénitisées et puis rapidement refroidies par un fluide. Ce
traitement est appelé trempe. Traditionnellement, la trempe est effectuée en plon-
geant les limes dans un bain de sel de cyanure fondu puis dans l’eau. Cette méthode
est très efficace mais peu productive, car elle ne peut être réalisée que manuellement,
par un personnel formé. De plus, la forte toxicité du cyanure impose des installations
appropriées et un recyclage couteux. En conséquence, un traitement automatisé en
four à passage est désormais préféré. Les limes ainsi produites n’ont toutefois pas
toujours des performances aussi durables que celles traitées en bain de sel.

Les performances des limes sont usuellement évaluées aux UMV par un contrôle
manuel. Grâce à l’expérience du personnel, cette méthode est efficace et permet
de rapidement discriminer une lime traitée en bain de sel de cyanure (BS) d’une
traitée en four à passage (FP), mais elle reste qualitative. Un instrument développé
par les UMV permet de mesurer les performances d’une lime dans des conditions
contrôlées (matériau limé, force d’appui, vitesse de limage). Cet appareil enregistre
le mordant (la force tangentielle appliquée pour faire bouger la lime) et la quantité
de matière enlevée en fonction du nombre de passages de lime sur l’éprouvette. La
figure 1 montre que les performances des limes, initialement semblables pour les
deux traitements, se dégradent plus rapidement pour le traitement FP (diminution
plus rapide du mordant et de la quantité de matière limée).

Cette différence de comportement mécanique n’étant pas explicable par les obser-
vations au microscope et ne correspondant pas aux mesures de dureté, les effets du
traitement thermique sur les propriétés mécaniques ont été précédemment étudiés
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(a) (b)

Figure 1 Comparaison de l’évolution des performances des limes traitées en bain de
sel (BS) ou en four à passage (FP) en fonction du nombre de coups : mordant (a) et
quantité de matière limée (b).

durant la thèse de Tkalčec [1]. Ce travail a conclu que la dureté était principalement
contrôlée par la quantité de carbone en solution interstitielle dans la martensite et
que les limes traitées en bain de sel étaient plus performantes du fait d’une concen-
tration de carbone interstitiel supérieure en surface.

La cause des moindres performance des limes FP ayant été identifiée, et le rôle es-
sentiel du carbone mis en évidence, la présente thèse a deux objectifs. Le premier
objectif, scientifique, est de comprendre plus en détail le rôle du carbone dans les pro-
priétés mécaniques, et le second, technologique, est d’optimiser les performances des
limes en utilisant des traitements aptes à enrichir leur surface en interstitiels.

La plasticité dans les métaux est principalement due aux mouvement de disloca-
tions. L’interaction des dislocations avec le carbone, qu’il soit sous forme d’inter-
stitiels ou de carbures, est déterminante pour les propriétés mécaniques. La spec-
troscopie mécanique, très sensible à ces interactions, constitue donc la technique
principale de cette étude. Elle est complétée par des résultats de microscopie, de
pouvoir thermoélectrique, de calorimétrie, de microdureté et de performance des
limes.

Une revue bibliographiques des propriétés de base de l’acier martensitique, ainsi
que les résultats concernant son utilisation dans la production de limes est donnée
au chapitre 1. Ces connaissances permettent de justifier le choix des techniques
d’analyse, présentées au chapitre 2 avec des exemples de résultats pertinents, et des
nuances d’acier étudiées ainsi que des traitements leur étant appliqués, présentés au
chapitre 3. La présentation des résultats est divisée en deux parties. Le chapitre 4
concerne la spectroscopie mécanique et le chapitre 5 les techniques complémentaires.
La discussion de l’ensemble des résultats est faite au chapitre 6.



Chapitre 1

Revue bibliographique

Ce chapitre résume les propriétés de base de l’acier martensitique, ainsi que les
résultats concernant son utilisation dans la production de limes. On justifie ainsi le
choix des nuances d’acier, des traitements thermochimiques et des méthodes d’ana-
lyse utilisées dans le cadre du présent travail.

1.1 Acier

1.1.1 Généralités

L’acier [2–4] est un alliage métallique à base de fer contenant une faible teneur
en carbone, jusqu’à 2% en masse. À plus haute teneur, le matériau est appelé fonte
(qualifiée de grise ou blanche selon que le carbone est présent sous forme de graphite
ou de cémentite). Historiquement, l’acier se différencie de la fonte par sa ductilité,
et du fer par sa capacité à être durci par trempe.

L’acier a été produit dès l’Antiquité en faibles quantités, mais jusqu’au XIVe siècle, la
production de fer forgé était prépondérante. Puis les hauts-fourneaux ont permis au
XVe siècle de fabriquer de la fonte, facilement moulable, et permettant par affinage
d’obtenir du fer en grande quantité. Ce n’est qu’au XIXe siècle que la fabrication en
masse d’acier est devenue possible. L’acier a dès lors supplanté le fer dans la plupart
des applications.

L’acier est aujourd’hui un des matériaux les plus utilisés, comprenant environ 3000
nuances répertoriées. La dureté tend à augmenter avec la teneur en carbone. Selon
celle-ci, on différencie traditionnellement les aciers extra-doux, doux, mi-doux, mi-
durs, durs et extra-durs. Les propriétés des aciers peuvent aussi être modifiées par
l’ajout d’autres éléments, principalement métalliques. On parle alors d’aciers alliés.
Par exemple, l’ajout de chrome et de nickel dans les aciers dits inoxydables permet
de prévenir la corrosion, et l’ajout de tungstène et de cobalt permet d’augmenter
la dureté des aciers à outils. Les traitements thermiques et mécaniques augmentent
encore la variété de caractéristiques, et donc d’applications possibles.
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1.1.2 Diagramme de phase

Le fer est un métal qui se présente sous plusieurs formes allotropiques en fonction
de la température. Dans les conditions normales de pression, il se présente à basse
température sous la forme d’un solide cristallin de structure cubique centrée, appelé
ferrite ou fer α. À partir de 912◦C (1185 K), la ferrite se transforme en austénite, ou
fer γ, de structure cubique à faces centrées. Au-delà de 1394◦C(1667 K), la structure
redevient cubique centrée, et l’allotrope est appelé fer δ. Le point de fusion est à
1535◦C (1808 K).

Le fer pur est un matériau mou, mais il peut être durci en accueillant des interstitiels
tels que le carbone ou l’azote. Le diagramme de phase fer-carbone, limité à Fe-Fe3C,
est présenté en figure 1.1. Il est à noter que ce diagramme ne représente pas le
véritable équilibre entre le fer et le carbone graphite (difficile à obtenir dans les
aciers) mais le pseudo-équilibre entre la ferrite et la cémentite Fe3C, de structure
orthorhombique.

Figure 1.1 Diagramme de phase Fe-Fe3C.
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1.1.3 Carbone interstitiel

Il apparait sur le diagramme de phase que l’austénite peut dissoudre beaucoup
plus de carbone que la ferrite. En effet, l’austénite, de structure cubique à faces
centrées, bien que plus compacte que la ferrite, de structure cubique centrée, contient
paradoxalement des sites interstitiels plus volumineux, plus à même d’accueillir des
atomes de carbone. Les sites interstitiels de la ferrite et de l’austénite sont présentés
en figure 1.2. Ces sites sont relativement petits, de sorte que seuls des éléments de
faible rayon atomique sont susceptibles d’être insérés.
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1.2   Martensitic transformation

!

2&)!4%3*75E! "#>%$! 4((5%*6! ()! #&'73*%73! 4(*7#%*%*6! 4#"9(*! ;%55! >"3B3*7! 783! )("<#7%(*! ()
)3""%73!Q!43<3*7%73!;8%48!;(&5$!8#>>3*!;%78!#$3M&#735E!'5(;!4((5%*6:!%-3-!%)!783!$%))&'%(*!()
4#"9(*!#7(<'!%'!#55(;3$-!A83!4#"9(*!#7(<'!'(5&73$!%*!#&'73*%73!"3<#%*!7"#>>3$:!4#&'%*6!783
737"#6(*#5!$%'7("7%(*!()!783!944!5#77%43!#*$!783!)("<#7%(*!()!#!B3"E!8#"$!<37#'7#953!>8#'3R!<#"=
73*'%73-!A83!<#"73*'%7%4!7"#*')("<#7%(*!%*!'7335!%'!S&'7!(*3!3G#<>53!()!#!<("3!63*3"#5!>83*(<=
3*(*! ()! <#"73*'%7%4! 7"#*')("<#7%(*'! $3'4"%93$! #'! '83#"=$(<%*#*7:! 5#77%43=$%'7("7%B3:
$%))&'%(*53''!7"#*')("<#7%(*'!(44&""%*6!9E!*&453#7%(*!#*$!6"(;78!TU5'(*!,CC.V-

 

a) b) c) d)

 

FIGURE 1.1.

 

Interstitial voids in iron. Octahedral (a) and tetrahedral (b) voids in fcc structure. Octahedral
(c) and tetrahedral (d) voids in bcc structure. Taken from [Leslie 1981].
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Figure 1.2 Sites interstitiels dans fer. Austénite : sites octaédrique (a) et
tétraédrique (b). Ferrite : sites octaédrique (c) et tétraédrique (d) [3].

L’austénite, de structure cubique à faces centrées, possède des sites octaédriques de
rayon 0,41 r, et des sites tétraédriques de rayon 0,23 r, r étant le rayon atomique du
fer (1,28 Å). Pour des raisons stériques, un atome de carbone, de rayon 0.6 r sera
donc inséré en site octaédrique. Dans le cas de la ferrite, le site tétraédrique est plus
grand que le site octaédrique : respectivement 0,29 r et 0,15 r. Toutefois, un atome
inséré en site octaédrique ne déplacera principalement que deux atomes de fer, contre
quatre en site tétraédrique, et dans des directions assez denses. Le carbone se situe
donc préférentiellement en site octaédrique dans la ferrite. Ceci est confirmé par la
spectroscopie mécanique (relaxation de Snoek, voir chapitre 2).

1.2 Martensite

1.2.1 Transformation martensitique

La martensite [5–12], notée α′, ne figure pas dans le diagramme de phase fer-carbone
car c’est une phase métastable, obtenue par un refroidissement brutal d’austénite
contenant du carbone (trempe). Un refroidissement suffisamment rapide empêche la
formation de ferrite et de cémentite, le carbone se retrouvant piégé dans la maille
cristalline. Il est ainsi possible d’avoir beaucoup plus de carbone interstitiel dans la
martensite que dans la ferrite.
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La maille de la martensite est semblable à celle de la ferrite, si ce n’est que les
atomes de carbone sont situés préférentiellement sur des sites octaédriques de même
orientation, causant une distorsion tétragonale de la maille. Cette répartition du
carbone interstitiel provient de la correspondance entre les mailles de l’austénite et
de la martensite (figure 1.3). C’est ainsi que les paramètres de maille c et a de la
martensite dépendent linéairement de la teneur en carbone [13,14] :

c = a0 + 0, 0116 x
a = a0 − 0, 0013 x,

où a0=0,28664 nm est le paramètre de maille du fer cubique centré et x le pourcen-
tage massique de carbone.

Austénite Martensite
Atomes de Fe
Sites octaédriques dans l’austénite
Sites octaédriques correspondants entre l’austénite et la martensite

Figure 1.3 Correspondance entre les mailles de l’austénite et de la martensite [5].
Les sites octaédriques de l’austénite correspondent à un tiers des sites octaédriques de
la martensite, ces sites ayant la même orientation.

La vitesse de refroidissement nécessaire à la formation de martensite dépend for-
tement de la composition. Des diagrammes de Transformation en Refroidissement
Continu (TRC) peuvent être établis pour chaque nuance d’acier. Un exemple est
donné en figure 1.4. Les refroidissements lents permettent les réactions diffusives, et
en particulier la formation de perlite et bainite. La perlite est un fin agrégat de ferrite
et cémentite, de structure généralement lamellaire, et de composition eutectöıde. La
bainite est composée de fins agrégats de lattes de ferrites séparées par des régions
de phases résiduelles (cémentite, austénite...). La transformation perlitique est pu-
rement diffusive, alors que la transformation bainitique est partiellement displacive :
la ferrite se forme par un cisaillement du réseau de l’austénite accompagné d’une
diffusion à courte distance permettant une redistribution du carbone [15].

Pour obtenir une dureté maximale, la vitesse de refroidissement doit être suffisante
pour atteindre la température de début de transformation martensitique MS en
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Figure 1.4 Composition d’un acier au carbone et diagramme TRC correspondant. Les
courbes de refroidissement sont accompagnées de la dureté Vickers de l’acier trempé
obtenu. Pour obtenir une dureté maximale, la vitesse de refroidissement doit être
suffisante pour atteindre la température de début de transformation martensitique MS

en évitant les réactions diffusives ayant lieu à plus haute température, à savoir la
formation de perlite (P) et bainite (B). [16].

évitant ces réactions diffusives. La transformation martensitique n’est donc pas dif-
fusive mais purement displacive : elle implique un mouvement coordonné des atomes,
inférieur à la distance interatomique. La martensite est obtenue par cisaillement de la
phase austénitique (figure 1.5). La transformation martensitique se caractérise par la
direction et l’amplitude du cisaillement et l’accolement entre les phases austénitiques
et martensitiques. La croissance de la phase martensitique, athermique, s’opère à une
vitesse d’environ un tiers de celle du son dans le matériau.

3

STI – IMX - LMM Alliages à mémoire de forme Février 2004 / GK

Fig. 2 La formation d'une plaque de martensite est accompagnée d'un 
cisaillement ecis et d'une dilatation volumique evol.

4. La germination de la martensite à toujours lieu sur un plan
cristallographique particulier (p. ex. (5,4,1) et les 24 plans équivalents   
(-4,5,1) etc.). On l'appelle plan limite ou plan d'accolement (angl. habit
plane). Il est défini par rapport au réseau austénitique. La germination
de la martensite ne permet pas, pour des raisons énergétiques, des
déplacements importants des atomes sur l'interface. Les atomes voisins
doivent aussi rester voisins à travers l'interface. Pour satisfaire à ces
exigences on doit donc chercher des plans cristallographiques dans les
deux réseaux (A et M), qui ont à peu prés le même arrangement
d'atomes et des distances interatomiques comparables. Le cisaillement
!cis s'effectue selon des plans parallèles au plan d'accolement et la
dilatation volumique !vol orthogonale à ce plan (fig. 2).
L'alliage Ti- 50%at Ni possède dans sa phase austénitique la structure
cubique B2 (type CsCl). Nous obtenons cette structure par un
empilement des plans (1,1,0) déplacés d'une couche à l'autre par un
vecteur d'une longueur égale à la demi-diagonale de la face de la maille
élémentaire. Dans la structure à l'état martensitique ce déplacement
vaut ±1/3 de la même diagonale mais ne suit pas exactement sa
direction.

Fig. 3 Mailles élémentaires du Ti-50%at Ni. B2 est la structure de la phase
austénitique (a = 0.301 nm) et B19 la structure de la phase
martensitque (a!=!0.288,!b!=!0.412, c!=!0.462 nm  " = 96.8°)

Figure 1.5 Cisaillement (εcis) et dilatation (εvol) accompagnant la formation de
martensite.
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À noter qu’il existe, en plus de MS, une température de fin de transformation
martensitique MF . Cette température doit être atteinte afin de transformer toute
l’austénite en martensite, sinon il subsiste de l’austénite résiduelle entre les lattes ou
plaquettes de martensite. (En fait, il en subsiste toujours une certaine teneur.) On
peut également diminuer la teneur en austénite résiduelle en augmentant la vitesse
de trempe [17].

1.2.2 Morphologies de la martensite

Selon la teneur en carbone de l’acier (figure 1.6), la martensite apparait sous deux
formes morphologiques : en lattes ou en plaquettes (figure 1.7).

Fig. 3--Mixed lath and plate m a r t e n s i t e  

structure in 0.57 pct C steel: (a) light 
micrograph, (b) electron transmission 
micrograph (plate martensite labelled 
P; twinned substructure labelled T). 

(a) (b) 
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Figure 1.6 Influence de la teneur en carbone sur la proportion volumique rela-
tive de martensite en lattes, sur la fraction volumique d’austénite résiduelle et sur
la température MS . [18].

La martensite en lattes, dite massive (figure 1.7(a)), est caractéristique d’une faible
teneur en carbone, et contient une forte densité de dislocations (figure 1.8(a)) due à
l’accommodation des contraintes internes créées lors de la transformation martensi-
tique. Les lattes, séparées par des joints de faible désorientation, sont regroupées en
paquets. Le plan d’accolement est proche d’un plan {111} de l’austénite.

À plus haute teneur en carbone, la température MS diminue (figure 1.6). Or
à faible température, la mobilité des dislocations est limitée. On forme alors
préférentiellement de la martensite en plaquettes, dite lenticulaire ou aciculaire (fi-
gure 1.7(b)), où les contraintes sont essentiellement accommodées par la formation
de macles, finement espacées (figure 1.8(b)). Les plaquettes croissent jusqu’à rencon-
trer un obstacle (joint de grain, autre plaquette), de sorte que les plaquettes formées
sont de moins en moins grandes au cours de la transformation. Le plan d’accolement
est un plan {225}, {259}, ou {3 10 15} de l’austénite initiale.

À teneur en carbone intermédiaire, on forme à la fois de la martensite en lattes et
de la martensite en plaquettes (figure 1.7(c)).



1.2. MARTENSITE 9

 

Martensitic steel: basic description
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1.3   Martensite morphology
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Figure 1.7 Morphologies de martensites contenant diverses teneurs en carbone [19].
(a) Martensite en lattes dans un acier à 1,2%mass. de carbone. (b) Martensite en
plaquettes dans un acier à 1,4%mass. de carbone. (c) Martensite à 0,8%mass. de
carbone contenant à la fois des lattes et des plaquettes.
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(a) (b)

Figure 1.8 Microstructures des deux morphologies de martensite, observées dans
une martensite contenant 0,4–0,5%mass. de carbone [1]. (a) Interface de deux lattes,
contenant une forte densité de dislocations (de l’ordre de 1015 m-2). (b) Intérieur d’une
plaquette, contenant de fines macles parallèles.

Si l’acier trempé n’est refroidi que jusqu’à température ambiante, il se peut que toute
l’austénite ne soit pas transformée. En effet, les températures MS et MF diminuant
avec la teneur en carbone, les aciers à haute teneur en carbone ont tendance à conte-
nir plus d’austénite résiduelle (figure 1.6). Cette phase de faible dureté amoindrit
les propriétés mécaniques. C’est pourquoi des traitements cryogéniques sont parfois
utilisés [20].

1.2.3 Vieillissement et revenu

La martensite étant une phase métastable, elle a tendance à se décomposer. Les
propriétés évoluent déjà à température ambiante, phénomène appelé vieillissement,
mais les modifications sont bien plus rapides à haute température. Ce phénomène
peut être indésirable, mais il est souvent utilisé par l’industrie à son avantage. La
martensite est en effet très dure mais très fragile. Des revenus sont donc couramment
utilisés afin de contrôler la teneur en carbone de la martensite et d’augmenter la
ductilité et la ténacité de l’acier.

Le vieillissement et le revenu de la martensite sont donc des sujets d’intérêt tech-
nologique important, et ils ont été en conséquence très étudiés [18, 21–27]. Quatre
stades de revenu d’une martensite fer-carbone peuvent être considérés :
(1) 300–400 K : ségrégation et préprécipitation du carbone
(2) 400–500 K : précipitation de carbures de transition
(3) 500–550 K : décomposition de l’austénite résiduelle en ferrite et cémentite
(4) 500–600 K : transformation des carbures de transition en cémentite
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À partir du quatrième stade, on observe une restauration des dislocations, une
sphéröıdisation des carbures de cémentite et une recristallisation. Ces températures
peuvent être modifiées par les éléments d’alliage. De plus, certains éléments d’al-
liage (Cr, Mo, V, W...) sont susceptibles de former des carbures, appelés carbures
secondaires. La formation des carbures est contrôlée par la diffusion de ces éléments
de substitution. Les carbures secondaires précipitent ainsi entre 800 et 1000 K et
forment une dispersion beaucoup plus fine que la cémentite qu’ils remplacent. Ceci
peut fortement limiter la mobilité des dislocations et ainsi provoquer un durcissement
par précipitation. Ce phénomène, appelé durcissement secondaire, est couramment
utilisé pour les aciers à outils.

1.3 Performances des limes

1.3.1 Importance du carbone interstitiel

Un précédent travail de thèse [1], effectué par Tkalčec en collaboration avec les
Usines Métallurgiques de Vallorbe, a porté sur l’étude d’un acier à 1,2%mass. de
carbone, contenant 0.64%mass. de chrome. La microstructure obtenue après trempe
(figure 1.9) présente de gros carbures sphéröıdaux inclus dans une matrice essentiel-
lement martensitique. D’après la proportion de carbures, la matrice martensitique
contient 0,4–0,5%mass. de carbone, ce qui est cohérent (figure 1.6) avec la morpho-
logie observée de la martensite, essentiellement en lattes.

Figure 1.9 Microstructure d’un acier martensitique à 1,2%mass. de carbone, mon-
trant une matrice essentiellement martensitique contenant un carbure [1].

En effectuant des revenus successifs, il apparait que la dureté (figure 1.10) comme
la teneur en carbone interstitiel (figure 1.11) décroissent continuellement dès 380 K.
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L’acier étudié ne présente pas de durcissement secondaire, malgré la présence de
chrome. Des mesures par analyse dispersive en énergie ont en effet montré que celui-
ci est entièrement contenu dans les gros carbures initiaux. La dureté parait donc
contrôlée par le carbone interstitiel.

La figure 1.11 montre en outre une bonne corrélation entre la teneur en carbone
interstitiel, obtenue par diffraction de rayons X ou depuis la mesure du pouvoir
thermoélectrique (ou coefficient de Seebeck) S, et le frottement intérieur (ou facteur
de perte mécanique) Q−1. La teneur en carbone interstitiel peut donc être évaluée
par les mesures de S et Q−1 (techniques détaillées au chapitre 2).

Figure 1.10 Dureté d’un acier martensitique en fonction de la température de revenu.
La dureté chute dès que le carbone interstitiel commence à précipiter, vers 380 K [1].

La plasticité dans les métaux est principalement due aux mouvement de disloca-
tions [28]. Le carbone interstitiel contrôle donc les propriétés mécaniques en limi-
tant la mobilité des dislocations. En effet, ainsi qu’il est dit plus haut, les atomes de
carbone interstitiels créent une distorsion du réseau cristallin. Cette distorsion est à
même de gêner considérablement le mouvement des dislocations (durcissement par
solution), surtout avec les fortes teneurs en interstitiels atteignables dans la mar-
tensite [5]. Les atomes interstitiels interagissent d’autant plus avec les dislocations
qu’ils ont tendance à ségréger sur le cœur de celles-ci, formant une atmosphère de
Cottrell [8]. En fait, jusqu’à une teneur de 0,2%mass., la quasi-totalité du carbone
en solution ségrège sur les défauts de structure, dont les dislocations [21]. Ceci est
mis évidence en figure 1.12, montrant par sonde atomique tomographique que la
quasi-totalité du carbone présent autour d’une dislocation de type vis est distribué
sur le cœur de celle-ci.



1.3. PERFORMANCES DES LIMES 13

Figure 1.11 Variation de la teneur en carbone interstitiel d’un acier martensitique
avec la température de revenu. La teneur en carbone indiquée par diffraction de
rayons X ou depuis le pouvoir thermoélectrique S présente une bonne corrélation avec
l’amortissement (facteur de perte mécanique Q−1) mesuré à température ambiante [1].

Figure 4. Results of ECOPoSAP analysis made directly over a dislocation. Plot of the 4at%C isosurface from three different

viewing angles. The width of the analysed region is 10!1.5nm, and the depth of analysis is"4nm. The location of the dislocation
is shown by the dark circle in (a).
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Figure 4. Results of ECOPoSAP analysis made directly over a dislocation. Plot of the 4at%C isosurface from three different

viewing angles. The width of the analysed region is 10!1.5nm, and the depth of analysis is"4nm. The location of the dislocation
is shown by the dark circle in (a).

COTTRELL ATMOSPHERE46 Vol. 43, No. 1

Figure 1.12 Image par sonde atomique tomographique montrant la répartition des
atomes de carbone autour d’une dislocation vis dans une martensite à 0.18%mass.
de carbone. 90% du carbone forme une atmosphère de Cottrell autour du cœur de la
dislocation, dont la dissociation en trois demi-plans est bien visible [29].
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1.3.2 Importance de la surface de la lime

L’observation au microscope des les limes ayant été traitées en bain de sel (BS) ou
four à passage (FP) ne permettait aux Usines Métallurgiques de Vallorbe d’expliquer
leur différence de performances (voir Introduction). Les deux types de limes montrent
en effet une structure semblable (figure 1.9). De plus, les mesures de dureté donnaient
des résultats peu cohérents, les limes FP, moins durables, paraissant plus dures que
les limes BS.

Le travail de thèse de Tkalčec [1] a toutefois permis de résoudre ce paradoxe. Ce
travail a conclu que la dureté était principalement contrôlée par la quantité de
carbone en solution interstitielle dans la martensite (non observable au microscope),
et que cette teneur en interstitiels varie dans l’épaisseur de la lime. Ainsi, les limes BS
contiennent moins de carbone interstitiel à cœur que les limes FP, mais plus en
extrême surface, comme indiqué par diffraction de rayon X synchrotron (figure 1.13).

(a) (b)

Figure 1.13 Diagrammes de rayons X synchrotron comparant le pic {110}/{011} de
la martensite mesuré dans le cœur (a) et en extrême surface (b) des limes BS et FP.
La largeur du double pic augmente avec la teneur en carbone interstitiel. Les limes
BS contiennent donc moins de carbone interstitiel à cœur que les limes FP (a), mais
plus en surface (b) [1].

En effet, l’austénitisation en bain sel de cyanure est susceptible d’enrichir en carbone
interstitiel la surface des limes BS. De plus, lors du passage du bain de sel au bain
d’eau, les limes sont recouvertes d’une couche de sel fondu qui les protège d’une
décarburation par l’air ambiant. À l’inverse, l’austénitisation dans le four se fait
sous atmosphère non réactive. Or il est possible que la surface des limes subisse une
légère décarburation lors du recuit de normalisation de l’acier, de la mise en forme
des limes ou du traitement en four à passage, où le contact avec l’air ambiant, bien
que minimisé, ne peut être totalement éliminé.
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1.4 Plan d’étude du présent travail

La cause des moindres performance des limes FP ayant été identifiée comme due
à une plus faible teneur en carbone interstitiel en surface, la présente thèse a deux
objectifs. Le premier objectif, scientifique, est de comprendre plus en détail le rôle du
carbone dans les propriétés mécaniques, et le second, technologique, est de trouver
un traitement thermochimique [30] utilisable dans une production en continu et
capable d’optimiser les performances des limes.

1.4.1 Aciers et traitements étudiés

Le travail de thèse de Tkalčec [1], effectué sur une nuance d’acier à 1,2%mass. de
carbone, a montré l’importance du carbone interstitiel sur les performances des
limes. La très haute teneur en carbone de cet acier conduit à la formation d’une
grande quantité de carbures. Afin de préciser l’influence des carbures par rapport
au carbone interstitiel, deux nuances d’aciers commerciaux supplémentaires sont
étudiées dans le présent travail. L’industrie étant particulièrement intéressée par des
nuances peu onéreuses et faciles à se procurer, ce sont des aciers peu alliés à 0,6% et
1,0%mass. de carbone qui ont été choisis (compositions données au chapitre 3).

Des échantillons de ces trois nuances subiront soit les habituels traitements FP ou
BS, soit de nouveaux traitements thermochimiques expérimentaux. Le traitement
optimal doit concilier la performances des limes BS et la productivité et le faible
cout du traitement FP. Un traitement de diffusion en phase austénitique applicable
dans un four à passage est donc idéal. La cémentation gazeuse (enrichissement en
carbone par une atmosphère dite carburante) constitue une solution intéressante. Ce
traitement est applicable dans un four à passage, relativement peu onéreux, et le
pouvoir carburant d’une atmosphère de cémentation est bien contrôlable.

Des atmosphères nitrurantes, carbonitrurantes ou même borurantes seraient
également envisageables. En effet, l’azote et le bore interstitiel ont, comme le car-
bone, un effet durcissant. (Le traitement BS, en bain de sel contenant du cyanure,
a d’ailleurs lui-même un certain pouvoir nitrurant.) Mais la nitruration est un pro-
cessus plus délicat à maitriser, et la boruration gazeuse n’est guère utilisée indus-
triellement. Ces traitements ont en particulier tendance à former une couche dite
de combinaison (composée respectivement de nitrure, carbonitrure ou borure) qui
est dure mais fragile, et doit donc être éliminée. La diffusion de ces éléments est
également plus lente que celle du carbone. De plus, l’azote abaisse particulièrement
le domaine de température de formation de la martensite, ce qui peut augmenter la
trempabilité mais aussi conduire à une quantité importante d’austénite résiduelle,
très préjudiciable à la dureté. Les nouveaux traitements carburants étudiés dans le
présent travail sont donc principalement des cémentations gazeuses.
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1.4.2 Techniques d’analyse

La microstructure des échantillons sera observée par microscopie, ce qui permettra
en particulier d’observer les carbures. Le carbone interstitiel est malheureusement
invisible au microscope et non quantifiable par analyse dispersive en énergie. La
teneur en carbone sera suivie par la mesure du pouvoir thermoélectrique et par
spectroscopie mécanique. Ces deux techniques, détaillées au chapitre 2, y sont en
effet particulièrement sensibles, comme le montre la figure 1.11. La spectroscopie
mécanique permet en outre d’observer les interactions du carbone avec la micro-
structure, ce qui est particulièrement intéressant, vu que l’interaction du carbone
interstitiel avec les dislocations est une cause majeure de la dureté de la marten-
site.

Les spectres de perte mécaniques effectués en fonction de la température permet-
tront en outre de suivre les effets du revenu, en parallèle avec des mesures de calo-
rimétrie. En effet, lors du limage, la surface de la lime est soumise à des conditions
de contrainte et de température sévères. La stabilité de la structure martensitique
est donc un élément crucial.

Toutefois, excepté la diffraction de rayons X synchrotron en incidence rasante, au-
cune technique ne s’est révélée assez sensibles à la surface de l’échantillon. Pour
suivre correctement la cinétique d’enrichissement en carbone, des échantillons fins se-
ront usinés et traités sous atmosphère carburante, ce qui permettra de déterminer la
durée de traitement optimale. Des essais mécaniques seront effectués en complément,
à savoir la mesure de la microdureté et l’évaluation automatisée de performance des
limes. Ils permettront également de comparer les nuances d’acier.



Chapitre 2

Méthodes expérimentales

Ce chapitre présente les principales techniques d’analyse du présent travail, à sa-
voir la spectroscopie mécanique, le pouvoir thermoélectrique et la calorimétrie. Pour
chaque technique sont donnés un rappel théorique, la description des installations,
et un choix de résultats tirés de la littérature.

2.1 Spectroscopie mécanique

La spectroscopie mécanique [31–33] étudie la réponse d’un matériau à une contrainte
périodique. Elle analyse en particulier la capacité d’amortissement et le module
dynamique du matériau en fonction de la fréquence d’oscillation, de la température
ou de l’amplitude d’oscillation.

L’amortissement est usuellement quantifié par le frottement intérieur, ou facteur de
perte mécanique Q−1 :

Q−1 = 1
2π

∆W
W

, (2.1)

où ∆W est l’énergie dissipée pendant une oscillation et W l’énergie élastique maxi-
mum stockée au cours de l’oscillation 1.

Un matériau parfaitement élastique soumis à une contrainte périodique n’entraine
idéalement aucun amortissement, car sa déformation est réversible et instantanée.
Ces deux conditions ne sont toutefois pas vérifiées dans un matériau réel, dont
la déformation peut être partiellement irréversible (plastique), et dont la partie
réversible est partiellement non-instantanée (anélastique). L’anélasticité est au cœur
de la spectroscopie mécanique, car elle est intimement liée à la mobilité des défauts
de structure.

1. La définition la plus générale du facteur de perte mécanique et du frottement intérieur, tradi-
tionnellement noté Q−1, est celle donnée en équation 2.1. Dans le présent travail, on a choisi cette
notation et cette définition pour le facteur de perte. Le facteur de qualité Q est ainsi logiquement
défini comme l’inverse du facteur de perte Q−1. Toutefois, une autre définition de Q est souvent
utilisée : le rapport de la fréquence propre et de la largeur de la bande passante de la résonance. Ces
deux définitions sont équivalentes dans le cas de faibles amortissements par un solide anélastique.
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2.1.1 Phénoménologie de l’anélasticité

Si une contrainte est appliquée à un solide, celui-ci se déforme. Pour une contrainte σ
suffisamment faible, la déformation ε est réversible. Dans un cas idéal, cette
déformation est composée de deux parties : une partie élastique εe, instantanée,
et une partie anélastique εa, évoluant vers une valeur d’équilibre ε∞a avec un temps
de relaxation τ (figure 2.1). Lorsque la contrainte est relâchée, le solide retrouve sa
forme originale. Ceci amène à définir les complaisances élastiques non relaxée JN
et relaxée JR, inverses respectifs des modules élastiques non relaxé MN et re-
laxé MR :

εe = JN σ = σ

MN

, (2.2)

εe + ε∞a = JR σ = σ

MR

. (2.3)

L’intensité de relaxation ∆ est donnée par :

∆ = ε∞a
εe

=


JR − JN
JN

= δJ

JN

MN −MR

MR

= δM

MR

.

(2.4)

Un tel comportement peut être décrit par le modèle rhéologique du solide standard
anélastique (figure 2.2). La déformation élastique εe est contrôlée par un ressort de
complaisance JN , tandis que la partie anélastique εa est contrôlée par un ressort de
complaisance δJ et un piston de viscosité η en parallèle 2. En posant σ = σ1 + σ2
et ε = εe + εa, on obtient alors l’équation du solide standard anélastique :

ε+ τ ε̇ = JR σ + τ JN σ̇ (2.5)

Dans le cas des mesures de spectroscopie mécaniques, la contrainte appliquée est
généralement harmonique. La linéarité de l’équation précédente implique alors
comme réponse une déformation harmonique de même fréquence angulaire ω que la
contrainte, mais déphasée d’un angle ϕ (angle de perte mécanique). On trouve alors
la relation suivante entre ϕ et Q−1 :

Q−1 = tanϕ. (2.6)

En supposant que l’intensité de relaxation ∆ est faible (pour les métaux, on a
généralement ∆� 1), l’amortissement est donné par :

Q−1 ≈ ∆ ωτ

1 + (ωτ)2 , (2.7)

2. Il existe un modèle alternatif du solide standard anélastique, comportant un ressort en pa-
rallèle avec un ressort et un piston en série [31–33]. Les deux modèles sont toutefois équivalents.
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t

t

σ

ε

εe

εe + ε∞a

Figure 2.1 Réponse d’un solide
anélastique soumis à une contrainte en
fonction du temps.

σ

σ1 σ2

JN

δJ η =
τ

δJ

Figure 2.2 Modèle rhéologique du solide
standard anélastique.

et le module élastique par :

M ≈MN

(
1− ∆

1 + (ωτ)2

)
. (2.8)

Ces deux dernières équations, appelées formules de Debye, sont tracées en fonction
de ωτ en figure 2.3. L’amortissement présente un maximum pour ωτ = 1 (pic de
relaxation) associé à une variation de module élastique (défaut de module). Le module
tiré des mesures de spectroscopie mécanique est donc un module dynamique, les
variations observées ne représentant pas forcément l’évolution du module statique.

Les formules de Debye ne concernent toutefois qu’un mécanisme de relaxation, ca-
ractérisé par un temps de relaxation unique τ et une intensité de relaxation ∆.
Or dans un matériau, de nombreux mécanismes peuvent être en jeu. L’amortisse-
ment et le module dynamique sont alors donnés par la somme des contributions
de chaque mécanisme. L’amortissement peut ainsi présenter plusieurs pics, chacun
correspondant à un mécanisme de relaxation.

De plus, un mécanisme de relaxation n’a pas toujours un temps de relaxation τ
unique. Il est souvent nécessaire de définir une distribution sur τ , ce qui conduit à
un pic élargi. On peut alors utiliser les équations suivantes [31,34] :

Q−1 ≈ α∆ (ωτ)α

1 + (ωτ)2α , (2.9)

M ≈MN

(
1− ∆

1 + (ωτ)2α

)
, (2.10)
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0

ωτ

MR

MN

δM
≈

M
N

∆

Q−1(ωτ)

M(ωτ)

∆/2

Figure 2.3 Variation de l’amortissement et du module élastique associée à une re-
lation anélastique en fonction de ωτ . L’amortissement est maximum pour ωτ = 1,
formant un pic de relaxation.

avec 0 < α < 1, où α−1 est le facteur d’élargissement. La figure 2.4 présente les
courbes Q−1(ωτ) et M(ωτ) pour différentes valeurs de α−1. Pour α−1 = 1, le pic
d’amortissement est un pic de Debye (équation 2.7). Mais si α−1 augmente, le pic
devient plus large et moins haut. Le pic a en effet une largeur à mi-hauteur propor-
tionnelle à α−1, et une amplitude égale à ∆/2α−1.

0

∆/2

ωτ

α−1 =1

α−1 =2
α−1 =4

α−1 =1,5

(a)
ωτ

α−1 =1

α−1 =2
α−1 =4

α−1 =1,5
MN

MR

(b)

Figure 2.4 Effet du facteur d’élargissement α−1 sur (a) l’amortissement et (b) le
module élastique, calculés en fonction de ωτ .
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Un mécanisme de relaxation est souvent thermiquement activé. Le temps de relaxa-
tion τ suit alors une loi d’Arrhenius :

τ = τ0 exp
H

kT
, (2.11)

où τ0 est le temps de relaxation limite et H l’enthalpie d’activation effective. Dans ce
cas, le pic de relaxation peut être observé en balayant non seulement en fréquence
mais aussi en température. Lors du chauffage, le temps de relaxation τ diminue ;
on observe alors une chute de module en correspondance avec le pic (figure 2.5).
Ce défaut de module est superposé à la décroissance intrinsèque du module avec la
température. (D’autres effets peuvent éventuellement apparaitre s’il y a une trans-
formation de structure lors du chauffage).

∆

2

0
Tp

M
N (T )

M
R(T )

M(T )

Q−1(T )

Figure 2.5 Variation de l’amortissement et du module élastique associée à une rela-
tion anélastique thermiquement activée en fonction de la température T . L’amortis-
sement est maximum pour T = Tp telle que ωτ = 1.

En combinant l’équation 2.11 avec la condition de maximum du pic ωpτp = 1, on
obtient la relation suivante entre la température Tp du pic et la fréquence angulaire
de mesure ωp :

ln ωp = −ln τp = −ln τ0 −
H

kTp
. (2.12)

Ainsi, si la fréquence de mesure augmente, le pic se décale vers les hautes
températures. La mesure de Tp à différentes fréquences ωp permet de calculer les pa-
ramètres d’activation H et τ0 à l’aide d’un diagramme d’Arrhenius : en traçant ln ω
en fonction de 1/Tp, on obtient une droite de pente H/k et d’ordonnée à l’ori-
gine −ln τ0.

2.1.2 Méthodes de mesure

Les mesures de spectroscopie mécanique peuvent être réalisées en mode forcé ou en
mode libre (figure 2.6).
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Figure 2.6 Deux méthodes de mesure de l’amortissement : (a) en mode forcé, depuis
l’angle de perte ϕ (équation (2.6)) ; (b) en mode libre, depuis le décrément logarith-
mique (équation (2.14)).

En mode forcé, une force (ou un moment de force) harmonique est appliquée
au système comprenant l’échantillon. L’échantillon étant supposé anélastique, le
système se voit animé d’un mouvement harmonique de même fréquence f que la
force appliquée, mais déphasé d’un angle θ (comme il est généralement observé
expérimentalement). Le facteur de perte Q−1 et l’angle de perte ϕ (équation 2.13)
sont liés à θ selon :

Q−1 = tanϕ = tan θ

(
1− f

f0

)
, (2.13)

où f0 est la fréquence propre du système. On remarque que tanϕ ≈ tan θ pour
ω � ω0, ce qui est le cas usuel. (Car les mesures en mode forcé sont habituel-
lement effectuées à une fréquence très inférieure à la fréquence de résonance du
système).

L’angle de déphasage θ est mesuré par un système électronique approprié. Le module
élastique est obtenu par le rapport de la contrainte appliquée et de la déformation.
Ce type de mesure à l’avantage de permettre de faire varier la fréquence ou la
température, en conservant une amplitude déformation constante. Des mesures à très
basses fréquences sont possibles. La résolution est toutefois généralement inférieure
à celle du mode libre.

En mode libre, les oscillations se font à la fréquence propre de l’échantillon ou du
système comprenant l’échantillon. Le module élastique est ainsi proportionnel au
carré de la fréquence de mesure. Après avoir excité les oscillations à l’amplitude
voulue, on enregistre leur décroissance libre. Pour des amortissements faibles et
indépendant de l’amplitude, la décroissance est exponentielle. Le logarithme naturel
du rapport de deux amplitudes successives définit alors le décrément logarithmique.
Le facteur de perte Q−1 est lié au décrément logarithmique selon :

Q−1 ≈ 1
π
ln

Ai
Ai+1

. (2.14)
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2.1.3 Installations de mesure

Différentes installations ont été utilisées afin d’obtenir des mesures à différentes
fréquences [31,35] :
– une installation à lame vibrante pour les hautes fréquences (environ 1 kHz),
– un pendule libre pour les moyennes fréquences (environ 1 Hz),
– un pendule forcé pour les basses fréquences (environ 0.01 Hz).
Les balayages en températures ont été réalisés entre 100 K et 800 K. Sauf indication
contraire, la température variait de 1 K min−1. Les échantillons étaient des lames
de dimensions 0, 5 × 4 × 40 mm3. Pour les mesures en dessous de la température
ambiante, les échantillons été dégraissés au dichlorométhane et nettoyés à l’acétone
puis au méthanol. La présence de graisse à la surface de l’échantillon pouvait en
effet entrainer un pic d’amortissement à basse température. Ce ”pic de l’huile” a été
observé pour le fer et d’autres métaux [36,37].

Lame vibrante

Dans cette installation, fonctionnant en mode libre, l’échantillon est maintenu entre
deux paires de fils placés aux nœuds de vibration du premier mode de flexion.
L’excitation de ce mode de vibration se fait à l’aide d’une électrode, placée à 10 µm
au dessus du milieu l’échantillon (figure 2.7). La fréquence propre de ce mode de
vibration est donnée par [38] :

f0 = 9π
16
√

3
h

l2

√
E

ρ
= 9π

16
√

3

√
h3 b

l3

√
E

m
, (2.15)

où h, b et l sont les dimensions de l’échantillon (telles qu’indiqué en figure 2.7), E
son module d’Young, m sa masse et ρ sa masse volumique. Les nœuds de vibration
sont situés à une distance x = 0.2241 l des extrémités de l’échantillon.
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Figure 2.7 Disposition de l’échantillon dans une installation à lame vibrante.
L’échantillon est maintenu par deux paires de fils et excité en flexion par une électrode.

L’électrode et l’échantillon forment un condensateur, la capacité de celui-ci variant
avec la distance électrode-échantillon. Afin de détecter les vibrations de l’échantillon,
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le condensateur est inclus dans un circuit RCL oscillant à haute fréquence. Lors des
vibrations de la lame échantillon, la variation de capacité entraine une modulation
de cette haute fréquence. Le signal est ensuite démodulé et filtré afin d’être analysé,
puis amplifié et remis en phase avec les vibrations afin d’exciter l’échantillon à sa
fréquence propre.

La température est mesurée à l’aide d’un thermocouple inséré dans un échantillon
de référence. Une atmosphère de 0,5 Torr (67 Pa) d’hélium est utilisée à basse
température (de 100 K à 425 K), ce qui assure une bonne conductivité thermique
tout en minimisant les frottements visqueux. Un servomoteur permet de mainte-
nir constante la distance moyenne entre l’électrode et l’échantillon lors des varia-
tions de températures. L’amplitude d’oscillation εmax est ainsi maintenue à envi-
ron 10−7.

Pendule de torsion inversé

Dans un pendule (figure 2.8), l’échantillon est fixé dans des pinces, de sorte que la
longueur libre de l’échantillon n’est que de 30 mm. L’excitation des oscillations en
torsion est magnétique, à l’aide de bobines et d’aimants permanents, et leur détection
est optique, à l’aide d’un miroir réfléchissant un laser sur une cellule photosensible.
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Figure 2.8 Pendule de torsion inversé. L’échantillon est excité en torsion à l’aide de
bobines magnétiques et d’aimants permanents, et les oscillations sont détectées à laide
de la réflexion d’un laser.

Les mesures à moyenne et basse fréquences ont respectivement été réalisées en modes
libre (équation (2.14)) et forcé (équation (2.13)). La fréquence propre du système
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est donnée par :

f0 = 1
2π

√
β G b h3

l I
, (2.16)

où h, b et l sont les dimensions de l’échantillon (telles qu’indiqué en figure 2.7), G
son module de cisaillement, I le moment d’inertie du système et β un coefficient
dépendant du rapport b/h [39]. En mode libre, un système de masses sur le balancier
permet de contrôler I, et ainsi de varier la fréquence. En mode forcé, la fréquence
de mesure est imposée et doit être très inférieure à la fréquence propre du système.
Les masses ne sont pas utilisées, car I doit être minimisé.

La température est mesurée à l’aide d’un échantillon fixé dans le four, une calibration
ayant été effectuée à l’aide d’un thermocouple soudé sur l’échantillon. Les mesures
ont été intégralement faites sous une atmosphère de 5 Torr (670 Pa) d’hélium. L’am-
plitude d’oscillation εmax était de 10−4 sauf mention contraire.

2.1.4 Relaxations anélastiques dans l’acier

Les aciers connaissent diverses relaxations, dues aux défauts ponctuels, aux dislo-
cations ou à l’interaction des deux. Les transformations martensitiques, non ther-
miquement activées, sont également susceptibles de donner des pics d’amortisse-
ment [32]. Toutefois, la présente étude porte sur des aciers trempés, dont la trans-
formation martensitiques est déjà achevée. De plus, à la différence des marten-
sites thermoélastiques, cette transformation n’est pas réversible en augmentant la
température. En effet, la martensite d’un acier se décompose au fur et à mesure que
l’on augmente sa température. La réversion de la martensite en austénite n’est donc
pas possible.

Relaxation de Snoek

La relaxation de Snoek est un des exemples les plus connus de relaxation anélastique.
Cet effet a été découvert par Snoek en 1939 (figure 2.9) dans du fer enrichi en
carbone et en azote, puis observé dans d’autres métaux cubiques centrés (V, Cr,
Nb, Mo, Ta...) contenant des atomes interstitiels lourds (O, N, C...). Dans le cas
du fer contenant du carbone ou de l’azote, on observe les paramètres donnés en
tableau 2.1.

Tableau 2.1 Paramètres de la relaxation de Snoek dans le fer [41].

Interstitiel H τ0 Tp à 1 Hz
C 0,87 eV (84 kJ mol-1) 2, 4× 10−15 s 314 K
N 0,82 eV (79 kJ mol-1) 1, 9× 10−15 s 300 K

Ces interstitiels occupent les sites octaédriques. Or, dans une maille cubique centrée,
ces sites ont la forme d’un octaèdre irrégulier : la distance entre sommets opposés
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LETTER TO THE EDITOR 

: J uli 19.37, 

Mechanical after effect and chemical constitution 

In a previous paper in this journal 1) we have shown that small amounts 

of carbon or nitrogen, when introduced into a sample of iron which is 
otherwise very pure, are capable of producing a strong magnetic after 
effect. In view of the intimate connection existing between magnetic and 

mechanical after effect ‘), we immediately set out to prove the same thing 
for the mechanical effect, thereby following up the lines which had proved 

useful in the magnetic research: A thin wire made of pure iron was loaded. 
with an aluminium disc and the damping of the torsional oscillations 
determined at various temperatures in an atmosphere of hydrogen. 

Fig. 1. 

The dotted line of fig. 1 shows the result for a wire which had been 

carefully purified and freed from internal stresses by annealing at 850°C 
in an atmosphere of pure hydrogen. The logarithmic decrement of .the 
arrangement under these circumstances provei to be small and nearly 

independent of temperatures between -5O’C and + 100°C. The wire was 

- 591 - 

Figure 2.9 Première observation du pic de Snoek, dans du fer chargé en azote [40].

est plus courte pour l’une des paires de sommets, orientée selon l’une des trois di-
rections principales (figure 2.10(a)). En l’absence de contrainte externe, ces trois
ensembles de sites sont équivalents, et contiennent donc chacun un tiers des inter-
stitiels. Ces interstitiels repoussent les deux atomes voisins les plus proches, créant
ainsi une distorsion tétragonale de la maille [5]. Mais lorsqu’une contrainte est ap-
pliquée (figure 2.10(b)), un type de site peut devenir favorable, ce qui entraine une
réorientation des dipôles élastiques, à l’origine de la déformation anélastique.

1

2

3

2
3

1 x1

x2
x3

(a)

σ

(b)

Figure 2.10 Illustration de la relaxation de Snoek. (a) Localisation dans une maille
cubique centrée des trois types de sites octaédriques, orientés selon l’une des trois
directions principales. (b) Si une contrainte est appliquée, un type de site interstitiel
peut être favorisé.
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L’enthalpie d’activation de ce mécanisme est celle de la diffusion de l’intersti-
tiel Hdiff :

HSnoek = Hdiff ; (2.17)
et l’intensité de relaxation est donc proportionnelle au nombre N d’intersti-
tiels [41] :

∆ ∝ N M (∆λ)2

kT
, (2.18)

où M est le module et ∆λ la variation de déformation selon l’axe préférentiel créé la
diffusion d’un interstitiel depuis un site non préférentiel vers un site préférentiel (par
exemple en figure 2.10, la déformation selon x1 due à la migration d’un interstitiel
depuis un site de type de 2 ou 3 vers un site de type 1). À noter que l’intensité de
relaxation dépend de la concentration d’interstitiels libres, car ceux qui ont ségrégé
sur des défauts tels que les dislocations ou les joints de grains se retrouvent piégés
et ne peuvent participer à la relaxation.

Relaxations de dislocations

Dans le fer et d’autres métaux cubiques centrés, plusieurs pics de relaxation
sont associés aux mouvement des dislocations. Trois familles de pics peuvent être
considérées [42] : par ordre de température croissante, α′, α et γ (figure 2.11). Les
paramètres de ces relaxations dans le fer sont présentées dans le tableau 2.2.

Tableau 2.2 Paramètres des relaxations de dislocations dans la ferrite [42].

Type H τ0 Tp à 1 Hz
α′ 1 meV (0,1 kJ mol-1) 6× 10−2 s 12 K
α 8–18 meV (0,7–1,7 kJ mol-1) 0,5–5×10−4 s 16–26 K
γ 0,8–0,9 eV (77–87 kJ mol-1) 0,2–4,8×10−13 s 350 K

L’existence de ces pics peut être expliquée par la périodicité du réseau cristallin,
qui implique des directions préférentielles. Les dislocations sont alors constituées de
segments linéaires (de type vis ou non vis) séparés par des décrochements (kinks).
La mobilité des dislocations dépend la migration des décrochements préexistants
(kinks géométriques) ainsi que de la formation de paires de décrochements et de leur
migration (figure 2.12).

Les pic α′ et α sont liés à la mobilité des segments non vis. Le pic α′ est ainsi
attribué à la migration de décrochements géométriques sur des dislocations vis (les
décrochements étant donc de type non vis), et le pic α à la formation de paires de
décrochements sur les dislocations non vis. Le pic γ est quant à lui lié à la mobilité
des dislocations vis, et est attribué à la formation de paires de décrochements sur
ces dislocations (figure 2.12).

Le fait que γ apparaisse à une température bien plus élevée que α′ et α témoigne de la
moindre mobilité des dislocations de type vis. Ceci est dû à la structure particulière
des dislocations vis dans les matériaux cubiques centrés. Le cœur de la dislocation
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kink along the dislocation line. The numerical 

values of 2H k for screw dislocations, 2Hk((3), are 

much larger than those for non-screw disloca- 

tions, 2Hk( 3_ ). Values of 2Hk((3) and HkM((3) as 

well as 2Hk(3_) can be obtained from internal 

friction experiments on lightly deformed crystals 

[17]. The internal friction spectra of various b.c.c. 

metals are reproduced i n  Fig. 2, showing the 

peaks a' ,  a and y. Results are also available for 

the 7 peak in potassium [161] and barium [162]. 

Dislocation motion appears to be different in 

0-1 
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Fig. 2. Internal friction maxima due to thermally activated 
dislocation motion in b.c.c, transition metals. Suggested 
interpretations [17]: a', kink migration in screw dislocations 
(composed of subpeaks); a, kink pair formation in non-screw 
dislocations (partly subpeaks); 7, kink pair formation in 
screw dislocations. Hydrogen solute atoms in very small 
quantities (less than about 1 at. ppm) suppress the a' and a 
maxima and create "Snoek-K6ster maxima" (S-K(H)) at 
higher temperatures. Sources: niobium (a), tantalum (b), 
molybdenum (c), tungsten (d), iron (e). The y peak exists also 
in potassium and barium but not in sodium and lithium; see 
text and Table 3. References: (a) Funk ]32], Funk and Schultz 
[33], Maul [30], Maul and Schultz [31], Funk et  al. [131], 
K l a m  et al. [132, 133], De Lima and Benoit [134], see also 
Kuramochi et al. [135]; (b) Funk [32], Funk and Schultz [33], 
Baur et al. [136], Rodrian and Schultz [137, 138], 
Mizubayashi and Okuda [139]; (c) Grau [140], Grau and 
Schultz [141, 142], Suzuki [143], Miihlbach [144], see also 
Garcia et al. [145, 245]; (d) Ziebart [147], Ziebart and 
Schultz [148], Schultz et al. [18], Rieu [149], Chambers and 
Schultz [150]; (e) San Juan et  al. [151-154], Hivert et al. 

[155], Dufresne et al. [156], Astir et al. [157], Magalas and 
Moser [158], Dufresne etal .  [159], Mizubayashi et al. [160]. 

155 

sodium and lithium [163-165], related to the 

tendency for phase transitions to occur. 

The internal friction peaks shown in Fig. 2 are 

explained as follows. A group of peaks a '  and ct 

appears at low temperatures. The structure of this 

family of peaks depends in detail on the disloca- 

tion structure, which varies with the deformation 

temperature. The a '  peak (itself composed of 

subpeaks) has been related to the migration of 

geometrical kinks (pre-existing kinks) in screw 

dislocations [140, 141, 145, 154, 245]. The ct 

peak (also with subpeaks) has been related to the 

formation of kink pairs on non-screw disloca- 

tions, and its subpeaks to movements on different 

glide planes [153]. Very small hydrogen contents 

of the order of atomic parts per million (in group 

5 metals usually present in much higher concen- 

trations) shift the a '  and a peaks to higher tem- 

peratures, giving rise to hydrogen Snoek-K6ster  

peaks; these are created by the interaction of 

hydrogen solute atoms with dislocation segments 

(see refs. 30-33,  131 and 135 for experimental 

results). For a discussion of the theory of the 

Snoek-K6ster peaks see refs. 166-170. For 

detailed theoretical work based on the kink 

model see refs. 15, 16 and a series of papers by 

Ogurtani and Seeger [146, 246]. The y peak, 

which occurs at higher temperatures, has been 

related to the formation of kink pairs on screw 

dislocations. This is the most interesting process 

here, determining macroscopic plastic flow below 

T k. Another  peak, the fl peak, which is situated 

under certain conditions between the a and y 

peaks, is related to point defect-dislocation inter- 

actions [145,245]. 

The temperature of the y peak, Ty, as obtained 

at a frequency of about 1 Hz is approximately a 

relative measure for 2Hk(Q). The exact location 

of a dislocation internal friction peak may depend 

weakly on the free dislocation length and internal 

stress [17]. According to Seeger [15, 16], the 

following relationships can be given between the 

activation enthalpies of the internal friction 

peaks, Ha,, Ha and Hv, and the corresponding 

kink parameters: 

H a, = HkM((3) 

Ha = 2Hk( 3_ ) + HkM( 3_ ) -- 2 k T  

H r = 2Hk((3) + HkM((3) -- 2 k T  

(5) 

(6) 

(7) 

The subpeaks of a '  have been related to differ- 

ent types of kinks on screw dislocations, e .g .  K _  ÷  

and K_-  in the notation of Seeger and Wiithrich 

Figure 2.11 Pics de relaxa-
tions de dislocations dans di-
vers métaux cubiques centrés.
En traitillés : pic de Snoek-
Köster de l’hydrogène [42].

460 A. SEEGER 

C 

Fig. 1 Pig. 2 

Fig. 1. Behaviour of an a0(111)/2 dislocation in a b.c.c. metal (locking points indicated by crosses) 

under a resolved shear stress CT applied a t  time t = 0. a)  Initial configuration under zero stress, 
b) configuration taken up in times small compared to  the relaxation time T~ of y relaxation, c) con- 
figuration taken up  after y relaxation has taken place. Shaded area indicates area swept out dur- 
ing y relaxation process 

Fig. 2. nchaviour of a n  a, (111)/2 dislocation surrounded by a cloud of impurity atoms (indicated 
by  circles). a) Initial configuration, b) configuration taken up in times small compared to T ~ K  after 

application of resolved shear stress t, c) configuration taken up after Snoek-Koster relaxation has 
taken place. Shaded area indicates area swept out during the Snoek-Koster relaxation process 

Let us now consider the long screw part in Fig. 2 b in more detail. It lies in a definite 
Peierls valley and can only move if pairs of kinks of opposite signs are formed. Such 
pairs are stable against recombination only if they are sufficiently wide apart, so that 
the elastic attraction between them (which a t  sufficiently large separations is inversely 
proportional to the distance between the two kinks [34, 351) may be overcome by the 
applied shear stress. Under the conditions of internal-friction or stress-relaxation 
experiments, in which the applied stress is relatively small, the critical kink separation 
is large compared to the interatomic distance. 

In  the configuration of Fig. 2 b the foreign atonis form a “cloud” in local thermal 
equilibrium determined by the interaction with the dislocation. If the formation of 
a stable kink pair takes place on a time scale on which the distribution of foreign 
atoms cannot respond to  the dislocation movement, the dislocation has to be “torn 
away” from the cloud over the critical separation. This means that a rather high 
energy barrier has to be overcome, hence the rate of this process is rather small. 
An cnergctically more favourable and hencc faster mechanism will be described in 
the next section. 

We consider first an isolated kink moving slowly with a velocity v along a screw 
dislocation. The distribution of the interstitial foreign atoms responds to this move- 
ment with two relaxation times: (i) a relaxation time - a2/2D’ for the shift of the 
distribution of the total concentration of the foreign interstitial atoms by the distance 
of neighbouring Peierls valleys (the analogue of the dragging of a Cottrell cloud), (ii) 
the relaxation time of the Snoek effect zs = a$36D’ (the analogue of the dragging 
due to  an induced Snoek effect [36, 371). (As before, the prime indicates that in the 
dislocation core the diffusion coefficients may be somewhat different from the bulk 

Figure 2.12 Illustration de la relaxation γ pour
une dislocation vis soumise à une contrainte dans
un matériau cubique centré. (a) La dislocation
au repos comporte des décrochements, de type
non vis. (b) La relaxation anélastique est initia-
lement due au déplacement des décrochements
géométriques. (c) La formation de paires de
décrochements permet à la dislocation de balayer
une aire plus grande [43].

est particulièrement volumineux car dissocié sur trois demi-plans (comme vu en
figure 1.12 dans la martensite). À basse température, le manque de mobilité des
dislocations vis entraine une certaine fragilité du matériau, qui devient ductile à
plus haute température. Cette transition fragile-ductile est un phénomène bien connu
dans les métaux cubiques centrés [44].

On peut donc relier les enthalpies d’activation effectives mesurées pour les relaxa-
tions α′, α et γ aux enthalpies d’activation de formation de paires de décrochements
sur les dislocations vis (H�form) et non vis (H⊥form) 3 et d’enthalpies d’activation de mi-
gration de décrochement sur les dislocations vis (H�migr) et non vis (H⊥migr) [45] :

3. L’enthalpie de formation d’une paire de décrochements peut être approximée par le double
de l’enthalpie d’un décrochement si la contrainte est faible [45].
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Hα′ = H�migr, (2.19)

Hα =


H⊥form +H⊥migr − 2kT (basse température)

1
2H

⊥
form +H⊥migr −

3
2kT (haute température),

(2.20)

Hγ =


H�form +H�migr − 2kT (basse température)

1
2H

�
form +H�migr −

3
2kT (haute température),

(2.21)

En appliquant les données du tableau 2.2 à ces formules (cas basse température),
on trouve les enthalpies d’activation données dans le tableau 2.3 [42].

Tableau 2.3 Enthalpies d’activation de migration de décrochements sur dislocation
vis (H�migr) et de formation de paires de décrochements sur dislocation vis (H�form) et
non vis (H⊥form) dans la ferrite [42].

H�migr : 1 meV (0,1 kJ mol-1)
H⊥form : 11–22 meV (1,1–2,1 kJ mol-1)
H�form : 0,94 eV (91 kJ mol-1)

À noter que les pics α′ et α sont constitués de sous-pics, rendant compte des différents
plans de glissement des dislocations non vis. Concernant les dislocations vis, l’ap-
parence d’un autre pic que γ, noté β serait elle aussi due une différence de plan de
glissement [46].

La présence d’interstitiels affecte grandement ces relaxations. L’hydrogène, même en
faibles quantités, interagit avec les dislocations non vis, ce qui remplace les pics α′
et α par un pic, dit de Snoek-Köster de l’hydrogène, à plus haute température
(figure 2.11). La présence d’interstitiels lourds, quant à elle, provoque la disparition
du pic γ, qui peut être également remplacé par un pic de Snoek-Köster. La relaxation
de Snoek-Köster est détaillée dans la section suivante.

Relaxation de Snoek-Köster

Le mécanisme de la relaxation de Snoek-Köster a été le sujet de long débats [43,47–
58]. Cette relaxation est observable dans les métaux cubiques centrés contenant à
la fois des atomes en solution interstitielle et une forte densité de dislocations, d’où
son ancienne dénomination de pic d’écrouissage.

Le premier pic de Snoek-Köster (figure 2.13) a été observé par Snoek en 1941, dans
du fer enrichi en azote et écroui [59]. Il supposa que ce pic, apparaissant à une
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température bien plus élevée que le pic de Snoek, pouvait être dû à l’effet Gorsky,
c’est à dire à une migration à longue distance des interstitiels, des régions à contrainte
positive vers les régions à contrainte négative.

728 j .L.  SNOEK 

time of oscillation ~' is very large (5.25 sec) and the absolute value of 

the damping measured correspondingly high (cf. section 3 formulas 

2a). 
The sample had been tempered first at 350°C and then repeatedly 

investigated for other (shorter) times of oscillations. By these treat- 

ments conditions had become nearly constant. 

C¢15 ,I 

ii F 

I I I I 

o ~o 2oo 3oo r(Oc) ,too 

Fig. 7. Damping of a nitrogen loaded strip, after cold rollling from 150 to 
50 ~t and tempering at 350°C. 

The most striking feature of this new curve is that  the originally 

observed maximum near room temperature is now completely 

absent. 

The new maximum already found before by us on carburized 

samples is clearly visible here; also it is seen that  no trace of the first 

maximum has remained. The curve, which is found by supposing the 

maximum to be absent coincides well with the curve as measured on 

a pure sample, which had been cold worked and tempered in the 

same way. 

It  is therefore possible to determine the extra damping due to 

nitrogen with some degree of accuracy. In fig. 8 we have tentatively 

plotted this nitrogen damping, expressed in fractions of the maxi- 

mum damping against Q/T, as we have done for the annealed 

samples, taking for Q the same value (8200°K). 

The coincidence with the curve y = sech x is very striking indeed, 

but no special significance should be attached to this, as the measure- 

ments are very uncertain due to the causes indicated above. 

Figure 2.13 Première observation d’un pic de Snoek-Köster, dans du fer chargé en
azote, écroui et revenu à 350◦C [59].

Le tableau 2.4 présente les paramètres d’activation mesurés pour la relaxation de
Snoek-Köster du carbone dans la ferrite. En considérant ces paramètres d’activa-
tion, le pic parait environ deux fois plus large qu’un pic de Debye classique (equa-
tion 2.7) [31]. Un tel élargissement du pic est typique des relaxations de disloca-
tions. Contrairement aux pics de défauts ponctuels dont le temps de relaxation est
généralement assez bien défini, les pics de dislocations ont une distribution de temps
de relaxation qui peut être assez large, selon la disparité des configurations de seg-
ments de dislocations [60].

Tableau 2.4 Paramètres de la relaxation de Snoek-Köster dans la ferrite contenant
du carbone [33,56,61].

Mesures H τ0 Tp à 1 Hz
Typiques 1,3–1,9 eV (130–180 kJ mol-1) 10-19–10-15 s 470–590 K

[56] 0,95 eV (92 kJ mol-1) 10-12 s 460 K

Les travaux de Köster [62] ont clairement démontré que cette relaxation est due à
l’interaction entre dislocations et interstitiels. La hauteur du pic de Snoek-Köster
augmente d’abord avec la teneur en carbone, puis sature à un niveau dépendant
du taux d’écrouissage (figure 2.14), et donc de la densité de dislocations. Toute-
fois, dans le modèle présenté par Köster, la déformation anélastique provenait de la
réorientation des interstitiels dans le cœur de la dislocation lors du mouvement de
celle-ci. Mais l’intensité de relaxation était bien trop élevée pour pouvoir être due à
cet effet [61].

Schoeck a proposé un modèle où la déformation anélastique est due non pas aux
interstitiels mais au mouvement des dislocations, contrôlé par la diffusion des inter-
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Figure 2.14 Relation entre la hauteur du pic de Snoek-Köster et celle du pic de Snoek
dans des échantillons de fer fraichement trempés. La hauteur du pic de Snoek-Köster
augmente d’abord avec la teneur en carbone, puis sature à un niveau dépendant du
taux d’écrouissage (indiqué à côté de chaque courbe) [62].

stitiels [49,53]. Il utilise pour cela le modèle de la corde, où les segments de dislocation
s’arquent sous l’effet de la contrainte. Dans ce modèle, la dislocation est immobi-
lisée à basse température par une atmosphère d’atomes interstitiels, mais peut se
déplacer à haute température en trainant ces interstitiels. Ce modèle explique bien
mieux les intensités de relaxation observées.

Dans un tel modèle de trainage, si l’on considère une densité de dislocation Λ dont
les segments ont une longueur moyenne L, l’intensité de relaxation est donnée par
[49,53] :

∆ = αΛL2, (2.22)
où α est un facteur compris entre 0,01 et 0,1 (tenant notamment compte des diverses
orientations de plan de glissement des dislocations par rapport à la contrainte).
L’augmentation de ∆ avec le taux d’écrouissage (plateau sur la figure 2.14) peut ainsi
être interprétée par l’augmentation de Λ. Toutefois, l’augmentation de ∆ observée
pour de faibles teneurs en interstitiels nécessite une explication supplémentaire. À
faible concentration, les dislocations peuvent s’arquer entre les interstitiels avant que
ceux-ci ne deviennent mobiles. La déformation anélastique supplémentaire contrôlée
par la diffusion des interstitiels se trouve donc réduite [63, 64]. On peut également
imaginer qu’à faible teneur en interstitiels, la dislocation puisse se décrocher, la force
exercée sur chaque interstitiel augmentant avec la distance entre interstitiels.

Selon le modèle de Schoeck, le temps de relaxation τ est donné par [49, 60] :

τ = α′
kT Cd L

2

γDd

, (2.23)

où Cd est la concentration linéique d’interstitiels ségrégés sur la dislocation et
contrôlant son mouvement, γ ≈ Gb2/2 la tension de ligne de la dislocation, Dd

le coefficient de diffusion d’un interstitiel au voisinage du cœur de la dislocation, et
α′ un facteur de l’ordre de 0,1. L’enthalpie d’activation effective HSK est donnée
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par [53] :
HSK = Hdiff + α′′Hliaison, (2.24)

où α′′ est un facteur de l’ordre de l’unité, Hdiff l’enthalpie de diffusion du carbone
interstitiel libre telle que pour la relaxation de Snoek (équation 2.17), et Hliaison

l’enthalpie de liaison de l’interstitiel à la dislocation.

Figure 2.15 Mouvement d’un segment de dislocation ancré à ses extrémités sous
l’effet d’une contrainte dans les modèles de Schoeck (b) et Seeger (c) [52].

Ce modèle a été modifié par Seeger, en considérant la formations de paires de
décrochements, comme dans le cas du pic γ [43]. Seeger attribue la relaxation de
Snoek-Köster à la formation de paire de décrochements et leur migration en présence
d’une forte concentration d’interstitiels. Dans le cas du carbone interstitiel dans le
fer, ces paires de décrochements se forment sur les dislocations vis, comme pour la
relaxation γ (figure 2.12). Ce modèle et celui de Schoeck donnent essentiellement
la même équation pour l’intensité de relaxation ∆ [43]. La différence principale
concerne l’expression de l’enthalpie d’activation effective HSK . Deux cas limites sont
trouvés par Seeger [50, 65] :

HSK =


H�form +H ′diff +H�migr − 2kT (basse température)

1
2H

�
form +H ′diff +H�migr −

3
2kT (haute température).

(2.25)

L’enthalpie de liaison Hliaison vient éventuellement s’ajouter à ces enthalpies effec-
tives si les dislocations ne sont pas saturées en interstitiels. Ce modèle permet d’ex-
pliquer pourquoi les enthalpies d’activation mesurées pour la relaxation de Snoek-
Köster sont généralement bien supérieures à la l’enthalpie de diffusion des intersti-
tiels. Le modèle de Seeger permet également de rendre compte de l’existence de deux
pics suivant les conditions de mesures, le pic à plus haute température ayant para-
doxalement une énergie d’activation plus faible que celui à plus basse température.
Ceci a effectivement été observé expérimentalement [52,65].
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Le modèle de Seeger a toutefois été critiqué, des mesures du pic après divers
écrouissages à différentes températures semblant indiquer que la relaxation de Snoek-
Köster n’est pas spécifiquement due aux dislocations vis [66, 67] mais plus aux dis-
locations de type non-vis. Il a ainsi été proposé que la relaxation de Snoek-Köster
est contrôlée, non pas par la formation de paires de décrochements et leur migra-
tion, mais par la migration des décrochements géométriques sur les dislocations vis
en présence d’interstitiels. Ce cas a été en particulier étudié par Gavriljuk [68] et
Oğurtani [57]. De plus certaines enthalpies d’activation très basses ne sont pas expli-
cables par le modèle de Seeger [56]. Un autre modèle a ainsi été élaboré en combinant
le modèle de Schoeck au modèle du couplage développé par Ngai [54,56]. Il est ainsi
tenu compte à la fois des interactions entre les dislocations et les interstitiels et des
interactions entre interstitiels, ce qui permet de rendre compte des larges variations
parmi les enthalpies d’activation mesurées.

Cas de l’acier martensitique

Il existe moins de littérature concernant les aciers martensitiques que pour les aciers
ferritiques ou austénitiques. La martensite en lattes et la ferrite fortement écrouie
présentent toutefois des similarités, ayant toutes deux une forte densité de disloca-
tions, dont la structure est similaire, les deux mailles étant centrées, avec le cœur
des dislocations vis dissocié en trois demi-plans (figure 1.12). Toutefois, la marten-
site se différencie de la ferrite par sa maille tétragonale et sa teneur en carbone
généralement bien plus élevée.

À cause de la tétragonalité de la maille, il existe un ensemble de sites octaédriques
préférentiels même en l’absence de contrainte externe. La contrainte nécessaire pour
annuler la tétragonalité de la maille est trop élevée pour permettre l’observation d’un
pic de Snoek par spectroscopie mécanique [69]. Des mesures du pic dans la martensite
ont effectivement été rapportées [21, 70], mais il est probable que cela soit dû à des
échantillons non complètement martensitiques et contenant de la ferrite [70]. Le
pic de Snoek peut toutefois être observé après revenu de la martensite, bien que
son amplitude soit faible à cause de la ségrégation du carbone sur les défauts de
structure [70].

Les résultats de spectroscopie mécanique à basse température dans la martensite sont
particulièrement rares. Quelques études ont été réalisées dans des martensites fer-
nickel-carbone [71–73] et fer-azote [74]. Ces martensites étaient vierges, c’est-à-dire
qu’elles avaient une température MS (début de transformation martensitique) assez
basse pour éviter que des effets de revenu n’apparaissent au cours de la trempe.

Prioul a identifié trois maximums dans des martensites fer-nickel-carbone [71] : les
deux premiers non thermiquement activés, apparaissant à 120 K et 210 K quelle que
soit la fréquence, et l’autre thermiquement activé, apparaissant à 250 K pour une
fréquence de 1 Hz (figure 2.16(a)). Le maximum à 120 K a été attribué à la transfor-
mation d’austénite résiduelle en martensite. Le maximum à 250 K, thermiquement
activé, a été interprété comme un pic de relaxation de type Snoek, dû au mouve-
ment des interstitiels dans le champ de contrainte des des dislocations (malgré la
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Fig. 2. (a) Internal friction of virgin martensite in 
Fe-28Ni-0.2C alloy during heating from 82 to 350 K and its 
computer simulation results. The test frequency was about 
0.2 Hz. (b) Net changes in relative frequency [(f, -f2)/fo] of 
Fe-28Ni-0.2C martensite during heating from 82 to 350 K. 
f l  is the frequency of the specimen measured during the first 
heating process, and f2 is the frequency of the specimen 

measured during the second heating process. 

during the second heating [5]. Subtracting the 

frequency of the second heating (f2) from that of 

the first heating ( f , )  and dividing by the frequency at 

82 K (f0) of the first heating, one could obtain the 

net effect of structural change during aging on the 

relative frequency. The net changes in relative 

frequency [(fl -f2)/fo] due only to the aging effect are 

shown in Fig. 2(b). It can be seen that the 

net frequency decreases in the beginning of the heating 

and starts to increase when temperature is above about 

210K. A continuous decrease in relative frequency 

from 82 to about 210K suggests that a thermally 

activated process related to the migrations of dislo- 

cations may dominate in this temperature range. Since 

the changes in relative frequency can be discussed in 

terms of changes in shear modulus, a drastic increase 

in relative frequency at temperatures above 210 K can 

thus be related to a pinning process. 

To be sure of that M4 peak is not due to the 

isothermal martensitic transformation, two special 

experiments were designed. After quickly cooling a 

fully austenitic sample to 82 K from RT, the sample 

of Fe-28Ni-0.2C alloy, which has been undergoing 

martensitic transformation, was heated to 92 K and 
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Fig. 3. Internal friction of Fe-28Ni-0.2C alloy during 
heating from 82 to 350 K. (A) The sample has been held at 
92K for 6 days before measurement (0.24Hz); (B) the 
sample was measured from 82 to 350 K in a normal heating 
procedure (0.21 Hz) and (C) the computer simulation result 

of (A). 

maintained at this temperature for 6 days. The 

isothermal martensitic transformation was believed 

to be completed during this holding. The specimen 

was then cooled down to 82 K again and heated to 

350 K at a rate of 1.5 K/min. The internal friction 

measurement was performed during the heating at 

0.24 Hz vibrating frequency. The result is shown in 

Fig. 3 by curve A, where an internal friction result 

obtained from a normal experiment, i.e. directly 

heating the sample from 82 to 350 K, is also plotted 

(curve B) for comparison. It can be seen, after 

holding the sample at 92 K for 6 days, the first 

internal friction component (M1), which is believed 

to be due to isothermal martensitic transformation, 

disappeared. However, the second component at 

about 150 K still exists. Computer simulation results 

(curve C) show that the internal friction curve can be 

decomposed into three components, which also 

agrees that the M4 peak is not due to the isothermal 

martensitic transformation. 
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Fig. 4. Internal friction of Fe-33.5Ni-O.01C alloy during 
heating from 82 to 350 K. (A) The sample was first heated 
to I 15 K and then cooled back to 82 K before measurement 
(0.24 Hz); (B) the sample was heated from 82 to 350 K in a 
normal heating procedure (0.3Hz) and (C) reheat the 

sample (curve B) from 82 to 350 K. 
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Figure 2.16 Spectres d’amortissement à basse température dans des martensites
vierges. (a) Fe-Ni-C [71]. (b) Fe-Ni-C [72]. (c) Fe-N [74].

tétragonalité de la maille). Le maximum à 210 K, apparaissant sur le flanc du pic de
relaxation situé à 250 K, a été attribué à l’épinglage des dislocations par les inter-
stitiels, ce qui aurait pour effet d’abaisser l’amortissement dû au pic de relaxation
et de faire ainsi apparaitre un maximum local.

Liu a effectué des mesures similaires dans des martensites fer-nickel-carbone [72,73],
observant comme Prioul trois maximums à environ 120 K, 210 K et 250 K, mais il
décompose les spectres d’amortissement en faisant apparaitre un pic supplémentaire
à 170 K (figure 2.16(b)). La même décomposition des spectres a été appliquée à des
mesures dans des martensites fer-azote [74] (figure 2.16(c)). Les pics apparaissent à
des températures similaires dans les deux types de martensite, et ont reçu la même
interprétation. Le pic à 120 K a été comme chez Prioul attribué à la transformation
d’austénite en martensite, et les trois autres pics ont été considérés comme des
pics de relaxation. Les pic à 170 K et 250 K ont été respectivement attribués à la
formation et migration de paires de décrochements sur les dislocation non-vis et vis,
et seraient donc les équivalents des pics α et γ dans la ferrite 4. Le pic à 210 K, quant

4. L’enthalpie d’activation trouvée pour le pic à 170 K (d’environ 0,1–0,3 eV [73,74]) est toutefois
très nettement supérieure à celle du pic α (tableau 2.2). Le pic correspondrait en fait mieux au
pic de Snoek-Köster de l’hydrogène dans la ferrite, dont l’enthalpie d’activation a été mesurée
à 0,22 eV [75]. Il est de plus probable que les échantillon contienne de l’hydrogène, qui, même
en quantité très faible, supprime les pics α′ et α et les remplace par un pic de Snoek-Köster de
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lui, a été attribué à la diffusion à courte distance d’interstitiels sous l’effet du champ
de contrainte des dislocations [74].

Des mesures ont été effectuées dans de la martensite fer-carbone, à basse comme
haute températures, par Bagramov [76] et Tkalčec [1, 77, 78]. Ces travaux portent
sur une nuance d’acier étudiée dans le présent travail (1,2%mass. de carbone au
total), ce qui les rend d’un intérêt particulier pour cette étude.

Figure 2.17 Spectre en température typique d’un acier au carbone martensitique.
Les trois flèches indiquent des pics de relaxation [1].

Trois pics de relaxation ont mis en évidence (figure 2.17), et sont notés ici par ordre
de température croissante P1, P2 et P3. Les paramètres d’activation de ces pics
sont présentés dans le tableau 2.5. Le pic P3 est très similaire au pic de Snoek-
Köster du carbone dans la ferrite écrouie. Ce pic diminue d’amplitude au cours du
revenu, mais reste visible même après un recuit à 800 K. Par contre les pics P1 et P2
sont effacés après revenu à 500 K. Ils peuvent toutefois être rétablis par écrouissage
(figure 2.18).

Les trois pics de relaxation sont ainsi attribués aux mouvement de dislocations. Les
pics P1 et P3 ont été interprété comme étant de type Snoek-Köster, dus respective-
ment à l’hydrogène et au carbone. Le pic P2 a été attribué à l’interaction du carbone
interstitiel avec les décrochements sur les dislocations vis (figure 2.19). L’enthalpie
d’activation relativement faible (à comparer à 0,87 eV pour la diffusion du carbone
interstitiel libre) a été justifiée en considérant que les dislocations agissent comme
court-circuits de diffusion. Ce modèle prédit une augmentation de l’amplitude du pic
avec la densité de dislocations, ainsi qu’il a été observé par écrouissage [76].

l’hydrogène [42]. L’enthalpie d’activation du pic à 250 K (entre 0,8 et 1,3 eV [73, 74]) correspond,
elle, à peu près à celle du pic γ (tableau 2.2).
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The amplitude (1:1 10 2) of P4 is much higher than those of the other peaks
(®gure 3). Figure 5 compares the heating and cooling cycles of as-received specimens
at low and high frequencies in the temperature range of P4. Peak P4 does not appear
clearly in ¯exural vibration measurements. This is probably due to the limit of the
temperature range of the installation. Only the low-temperature ¯ank of P4 might be
visible as sketched in ®gure 5. If a peak P4h were found, it would be evident that P4
shifts when the frequency is changed, which indicates that it is a relaxation peak.
This hypothesis is discussed later. Heat treatments in¯uence peak P4 as follows. If
the material is heated to 750K, the amplitude of P4 is strongly reduced to about
5 10 4 in the ®rst run. The subsequent thermal cycles, however, do not in¯uence
the amplitude of P4. If the sample is cold worked at room temperature, the peak
height rises again to about 1:4 10 3.

In ®gure 6 (a) the 1 Hz and 2700Hz frequency spectra are presented together with
the DSC spectrum (®gure 6 (b)) for the as-received material. The DSC spectrum
shows two main features. First, between 350 and 400 K, an increase in the absorbed
heat is observed. Secondly, a peak is found at about 520 K. Upon subsequent cooling
and heating cycles, these features are erased and no variations in the DSC spectra are
observed. The DSC peak located at 520K is sensitive to the temperature of anneal-
ing in the austenitic state. In fact, it is observed that annealing for 15 min at 1273 K
and water quenching double the amplitude of this DSC peak with respect to those
annealed at 820 K. The measurement frequency is proportional to the square root of
the shear modulus. The observation of the frequency spectra reveals some additional
important features. First, a decrease in the modulus slope (the curvature becomes
convex) is observed in coincidence with peak P3 measured in the kilohertz range (A);

Friction in martensitic high-carbon steel 2803

Figure 4. Comparison of IF spectra of as received material and 600 K-tempered and room-
temperature cold-worked material. Measurements are made by ¯exural vibrations.
Peaks P1 and P2, erased by tempering, appear again with a higher amplitude. In
place of P2 a double peak P2 0

cw±P2 00
cw is observed.

Q−1 écroui

martensitique

Figure 2.18 Pics de relaxation P1 et P2 dans la martensite, et dans le matériau
revenu et écroui. Les pics, éliminés par le revenu, sont rétablis par écrouissage [76].
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FIGURE 4.24. Proposed model for the relaxation mechanism for the peak P2, involving pre-existing kinks on
screw dislocations interacting with carbon atoms. a) The movement of a kink on a screw dislocation due to
the applied stress is hindered by a carbon atom (black circle). b) Under the condition that the carbon atom
diffuses along the kink to the next atomic position, the kink can continue along the dislocation. c) The
movement of the kink is stopped by a strong pinning point (black hexagon). d) When the stress is reversed,
the same process takes place in the opposite direction.    
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Figure 2.19 Modèle proposé par Tkalčec [1] pour la relaxation associée au pic P2, im-
pliquant l’interaction de carbone interstitiel avec des décrochement géométriques sur
les dislocations vis [1]. a) Le décrochement se déplace sous l’action de la contrainte σ
jusqu’à rencontrer un atome de carbone (disque). b) La diffusion de l’atome de carbone
le long du décrochement permet au décrochement de poursuivre son mouvement. c)
Le décrochement est bloqué par un ancreur fort (hexagone). d) Lorsque la contrainte
est inversée, le même mécanisme a lieu dans l’autre sens.

Le revenu affecte les pics de relaxation comme le fond d’amortissement. En particu-
lier, il a été observé que le fond d’amortissement mesuré autour de la température
ambiante dépend fortement de la teneur en carbone interstitiel (figure 1.11). Ce
fond, qui augmente avec la température, a été attribué à une interaction à longue
distance entre les dislocations non-vis et le carbone interstitiel [78]. Le maximum
local d’amortissement observé à 380 K (figure 2.17) n’est ainsi pas un pic de re-
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laxation mais un effet de la diminution du fond lors de la précipitation du carbone
interstitiel.

Tableau 2.5 Paramètres des pics de relaxations observé dans une martensite conte-
nant 0,4–0,5%mass. de carbone [1, 76].

Pic H τ0 Tp à 1 Hz
P1 0,26 eV (25 kJ mol-1) 10−14 s 100 K
P2 0,55 eV (53 kJ mol-1) 10−16 s 200 K
P3 1,4 eV (135 kJ mol-1) 10−16 s 470 K

D’autres auteurs ont observé un pic similaire à P3 dans d’autres martensites
fer-carbone et fer-nickel-carbone. L’amplitude de ce pic augmente avec le taux
d’écrouissage, comme le pic de Snoek-Köster, ainsi qu’avec la teneur en car-
bone [70,79–81], jusqu’à des teneurs de 0,8%mass. (figure 2.20).
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(a) D’après Marquis, Dubé et Letendre. [79]

(b) Revue de résultats par Gladman et Pickering. [80]

Figure 2.20 Variation de l’amplitude du pic avec la teneur en carbone.
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2.2 Pouvoir thermoélectrique

2.2.1 Effet Seebeck

T T +dT

a

b b
dV

Figure 2.21 Circuit ouvert présentant l’effet Seebeck.

L’effet Seebeck est un effet thermoélectrique quantifié par le coefficient de Seebeck S,
ou pouvoir thermoélectrique. Lorsqu’une différence de température dT est appliquée
aux jonctions de deux matériaux a et b, tel que représenté en figure 2.21, une tension
électrique dV apparait. Le pouvoir thermoélectrique est alors défini par :

Sab = dV

dT
(2.26)

Les pouvoirs thermoélectriques absolus des deux matériaux sont reliés au pouvoir
thermoélectrique du couple selon :

Sab = Sa − Sb (2.27)

L’apparition d’une tension électrique est due à la dépendance du potentiel
électrochimique des électrons avec la température. Typiquement, les porteurs de
charge du matériau (électrons ou trous) diffusent de l’extrémité chaude vers
l’extrémité froide. La migration des porteurs de charge entraine une tension, dite
thermoélectrique. Cette tension s’oppose à la migration des porteurs de charge, de
sorte qu’un équilibre dynamique est finalement atteint [82].

Deux autres effets thermoélectriques peuvent être associés à l’effet Seebeck : l’effet
Thomson et l’effet Peltier. L’effet Thomson se traduit par un dégagement ou une
absorption de chaleur lorsqu’un conducteur est soumis à un gradient de température
et parcouru par un courant. L’effet Peltier apparâıt sous la forme d’un dégagement
ou d’une absorption de chaleur à la jonction de deux conducteurs traversés par un
courant. Les coefficients de Thomson τ et de Peltier Π sont reliés au coefficient de
Seebeck S par Π = S T et τ = T dS/dT .

À haute température, le pouvoir thermoélectrique varie généralement linéairement
avec la température. Cette variation est liée à la diffusion des électrons. Dans
le modèle du gaz d’électrons libres, la contribution de cette diffusion au pouvoir
thermoélectrique peut être exprimée par la formule de Mott :

Sd = −π
2 k2 T

3 e

(
∂ln σ(E)
∂E

)
E=EF

, (2.28)
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où k est la constante de Boltzmann, e la charge élémentaire, σ(E) la conductibilité
du métal pour des électrons d’énergie E, et EF le niveau de Fermi. Si les électrons
de conduction dans un métal sont diffusés par un type d’impuretés, on obtient à
partir de l’équation 2.28 [83] :

Sd = Sdimp + (Sd0 − Sdimp)
ρ0

ρ0 + ρimp
, (2.29)

où Sd0 et ρ0 sont respectivement le pouvoir thermoélectrique et la résistivité d’un
cristal parfait du métal pur, et Sdimp le pouvoir thermoélectrique caractéristique de
l’impureté considérée, causant une augmentation ρimp de résistivité.

Le gradient de température cause non seulement une migration des porteurs de
charges mais également un flux d’énergie sous forme de phonons. Les phonons, quan-
tums de vibration du réseau, peuvent interagir avec les porteurs de charges, aug-
mentant leur masse effective, particulièrement à basse température. Ce phénomène,
appelé trainage de phonons (ou phonon drag), donne lieu dans les métaux à un pic
de pouvoir thermoélectrique à basse température. La contribution du trainage de
phonons au pouvoir thermoélectrique peut être exprimée par :

Sg = Cg

3N e
α, (2.30)

où Cg est la capacité thermique massique du réseau, N la densité d’électrons de
conduction et α la probabilité de collision phonon-électron.

Dans les métaux ferromagnétiques (tels que la ferrite ou la martensite) les électrons
peuvent également interagir avec les ondes de spin, ou magnons. On peut ainsi
exprimer la contribution du trainage de magnons (ou magnon drag) par :

Sm = Cm

3N e
α, (2.31)

où Cm est la contribution des magnons à la capacité thermique massique.

2.2.2 Installation et méthode de mesure

Le pouvoir thermoélectrique a été mesuré par un appareil conçu et fabriqué
à l’ÉPFL (figure 2.22). L’échantillon est maintenu sur deux blocs de cuivre
dont les températures sont régulées par des éléments Peltier, capables par effet
thermoélectrique de chauffer ou refroidir les blocs. Les blocs sont réglables, de sorte
que l’on peut mesurer aussi bien une lime entière qu’un échantillon pour spectrosco-
pie mécanique.

Les température des jonctions entre les blocs et l’échantillon sont mesurées par des
thermocouples placés juste sous la surface de contact. Le rapport de la tension sur la
différence de température donne le pouvoir thermoélectrique relatif au cuivre. Pour
obtenir le pouvoir thermoélectrique absolu de l’échantillon, il faut donc ajouter le
pouvoir thermoélectrique absolu du cuivre (1,80 µV/K à 20◦C).
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Figure 2.22 Appareil de mesure du pouvoir thermoélectrique. L’échantillon est main-
tenu sur des blocs de cuivre dont la température est régulée à 10◦C et 30◦C par des
éléments Peltier. Les températures des contacts sont mesurées par des thermocouples
séparés.

Les mesures sont effectuée en réglant les températures des blocs à 10◦C et 30◦C.
Les valeurs données sont relevées après un certain temps d’attente afin que la va-
leur affichée se stabilise. L’équilibre n’est en effet pas atteint instantanément, par-
ticulièrement pour les échantillons épais. La sortie USB de l’appareil permet une
acquisition automatisée des valeurs. Entre deux mesures, un contact électrique doit
être maintenu entre les blocs afin d’éviter des accumulations de charges dans la
partie électronique, pouvant retarder la stabilisation de la mesure.

2.2.3 Sensibilité à la microstructure

Les mesures de pouvoir thermoélectrique, qui ont l’avantage d’être rapides, non
destructives et indépendantes de la géométrie de l’échantillon, sont de plus très
sensibles la composition et à la microstructure des métaux et alliages [84]. Cette
technique peut ainsi être appliquée à l’étude des transformations (martensitique,
ordre-désordre...), des phénomènes de précipitation, des effets de l’écrouissage et de
l’irradiation...
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En particulier, les effets de la teneur en carbone ou en azote et de la densité de
dislocations ont été étudiés dans le fer et la martensite [1, 85–88]. Les dislocations
de même que les interstitiels entrainent une diminution du pouvoir thermoélectrique
mesuré à température ambiante (figures 2.23 et 2.24).

BORRELLY et BENKIRAT: THERMOELECTRIC POWER OF Fe AND Fe-N ALLOYS 8.57 

45 

e, -e 

e0 

Fig. 2. PTE du fer pur & 20°C en fonction de la variation 
relative en kpaisseur au tours du laminage g froid. 

ainsi automatiquement corrigees. La temperature 

utilisee (7’) est de 15 f 0,2”C; l’ecart AT est de 

10 + 0,2”C. La section de I’echantillon est suffisam- 

ment faible pour rtduire le flux thermique dans 

celui-ci et ainsi rendre ntgligeable l’erreur sur la 

mesure de AT due a la resistance thermique de 

contact. La precision est de +0,5x de la lecture et la 

sensibilite est de l’ordre de O,002pV/K. 

Le temps necessaire pour effectuer une mesure est 

d’environ 1 mn, et la forme et les dimensions exactes 

de l’echantillon n’ont pas d’influence sur cette 

mesure. Cette technique nous permet done d’effectuer 

des mesures beaucoup plus rapides, done en plus 

grand nombre qu’avec des moyens plus traditionnels 

comme la resistivitt Clectrique. Notre appareillage est 

certainement d’une utilisation plus facile que le 

dispositif decrit par Abe et Suzuki [14] qui utilisent 

un bain d’huile pour obtenir les temperatures T et 

T + AT; d’od une fixation plus delicate et une mise 

en temperature plus longue de l’echantillon. 

Le metal de reference qui a ete choisi ici, est un 

acier doux bien stabilise par des traitements a basse 

temperature (200 et 1OOC) done le P.T.E. est de 

13,3 pV/K _+ 0,l p V/K. Nous donnerons gtnerale- 

ment la valeur relative AS du P.T.E. car la valeur 

absolue S est connue avec une incertitude tres super- 

ieure aux incertitudes de mesure; on pourra obtenir 

le P.T.E. absolu grace a la relation 

S abso,ue = AS + 13,3 fiV/K. 

2.2.2. Mesure du P.T.E. en fonction de la tem- 

phature. Les mesures du P.T.E. en fonction de la 

temperature ont CtC realisees avec un autre appar- 

eillage permettant de travailler entre 100 et 600 K. 

Celui-ci est base sur le principe prtcedemment dtcrit: 

les blocs isothermes, l’tchantillon et son dispositif de 

fixation sont places dans une enceinte sous faible 

pression d’helium. Cette enceinte peut &tre refroidie 

jusqu’a la temperature de l’azote liquide, puis 

rechauffee grace a un four qui permet d’effectuer des 

montees lineaires en temperature (70” C/h). L’ecart 

de temperature AT est regule et pris entre 5 et 10°C. 

Les mesures sont effectutes grace a un ensemble 

d’acquisition et de traitement des donnees qui permet 

de tracer directement les courbes AS =f(T) sur une 

table tracante. Le metal de reference choisi doit etre 

stable dans la gamme des temperatures de mesure: 

nous avons utilise du cuivre. Le pouvoir thermo- 

electrique absolu a ett determine par deduction de la 

valeur mesurte, du P.T.E. absolu du cuivre utilise. La 

precision est beaucoup moins bonne que pour les 

mesures a 20°C. 

3. POUVOIR THERMOELECTRIQUE 
DU FER PUR; EFFETS DE 
L’ECROUISSAGE, DE LA 

RESTAURATION ET DE LA 

RECRISTALLISATION 

Le P.T.E. relatif mesure a 20°C du fer traite sous 

hydrogene humide a 730°C est de l’ordre de 

Z,lOpV/K. Cette valeur est conservee si on effectue 

une trempe depuis 750°C ou des revenus a basse 

temperature; en effet, aucune precipitation ne peut se 

produire car le taux d’azote et de carbone est ramene 

a quelques p.p.m. (disparition totale du pit de Snoek 

en frottement intirieur). 

L’effet d’un tcrouissage a froid par laminage est 

indiqut sur la Fig. 2 od le P.T.E. relatif est Porte 

en fonction du taux de reduction en Cpaisseur. La 

variation observie est a peu prts lineaire. Elle traduit 

l’effet des dislocations sur le P.T.E.: si on estime la 

densite de dislocations a 10” cm2 pour 85% de 

reduction, on peut determiner un coefficient moyen 

de proportionnalite de l’ordre de 0,3. lo-” PV 

cm*/K. Ces resultats sont en accord avec ceux de Abe 

et al. [14]. 

Le P.T.E. d’un Ctat fortement ecroui ne varie pas 

a 2O”C, mais il Cvolue apres des maintiens isothermes 

a plus hautes temperatures (voir Fig. 3). Cette 

evolution peut &tre dtcomposee en deux stades: 

! le premier stade consiste en une premiere 

augmentation du P.T.E. jusqu’a un palier. 

L’accroissement correspondant a ce palier est 

environ l/3 de l’effet total de l’tcrouissage 

! le deuxieme stade se traduit par une deuxieme 

augmentation du P.T.E. qui se rapproche alors 

de la valeur initiale. 

Les variations observees peuvent s’expliquer par les 

changements de densitt moyenne des dislocations. Le 

premier stade correspond a la restauration au tours 

de laquelle il y a rearrangement des dislocations sous 

forme de cellules. Au tours du deuxiime stade, la 

recristallisation a lieu et Climine progressivement 

les dislocations restantes. A 5OO”C, la recristallisation 

s’effectue trb rapidement: au bout dune minute, le 

P.T.E. s’est stabilise a une valeur voisine de la valeur 

initiale; cependant, il faut effectuer un traitement 

Figure 2.23 Pouvoir thermoélectrique
du fer pur à 20◦C en fonction du taux
d’écrouissage à froid [85].
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Fig. 9. Mise en itvidence des limites de solubilid pour les 
deux types de prkcipitts. 

P, et P, du P.T.E. en abcisses et la tempkrature 

correspondante en ordonn6es: B chaque type de prt- 

cipitation correspond une courbe caract&istique que 

I’on doit pouvoir relier B une limite de solubilitk de 

l’azote en prtsence de chacune des phases p&cipit&. 

La courbe en pointillt est obtenue H partir des paliers 

p et pourrait &tre consid6rke comme la limite de 

solubilitt pour une Bventuelle prkipitation prtidant 

Fe,N. 

Fig. 11. Logarithme de la concentration d’azote dissous en 
6quilibre avec les diffkntes phases prkcipitks en fonction 

de l/T. 

G&e $ la d&termination de la hauteur du pit de 

Snoek pour quelques Cchantillons tremp6s ou revenus 

jusqu’au palier P, on peut relier le P.T.E. au taux 

d’azote en solution solide c. La courbe obtenue est 

don&e sur la Fig. 10. Ce n’est pas une droite, la pente 

diminuant legkrement lorsque la concentration aug- 

mente: ce rksultat est conforme aux lois de variation 

habituellement de la forme 

Vus la faible courbure obtenue et le manque de prC- 

cision des mesures on peut assimiler la courbe g une 

droite, ce qui nous permet de dtterminer un effet 

moyen de l’azote sur le P.T.E. qui est d’environ: 

2,s. lo-’ PV par K et par p.p.m. en poids. 

Sur la Fig. 9, nous avons reprksentb la solubilitC de 

I’azote sur une Bchelle graduie en p.p.m. en poids. 

La courbe du haut correspondant au palier P2 est 

compatible avec le diagramme d’kquilibre fer azote. 

Celle du bas avec la solubiliti de Fe,6N2 [21]. 

La limite de solubilitC obCit B une loi de la forme 

AS =(a.~)@ +d.c) In c = -AH/RT + C” 

od a, b, d constantes $ une temp&ature donnCe. 

Notons cependant que ces lois ont 63 gkniralement 

v&ifi&es lorsque le P.T.E. est d’origine diffusionnelle. 

sensiblement vCrifibe par nos risultats comme le 

montre la Fig. 11. 

Pour la formation de la phase Fe,,N, , now avons 

dtterminC les valeurs de n et de EA pour une loi de 

variation du P.T.E. de la forme 

I I 

100 200 

C 
( wml 

Fig. 10. Variations du PTE en fonction de la concentration 
en poids d’azote dissous. 

y = 1 -exp[-(Kt)“] 

od y est la variation relative du P.T.E. et K = A 

exp[ - EA /kT] (ArrhCnius) La valeur de n (n = 1,5) est 

bien caract&istique d’une pr&cipitation homogkne. 

Celle de EA(EA = 13,2 Kcal/mol) bien qu’un peu 

faible est proche de celle donnie par Wert [22]. 

4.3. Infruence de l’tcrouissage sur le P.T.E. du fer- 

azote 

La Fig. 12 montre I’effet de l’icrouissage par 

laminage B froid sur le P.T.E. pour l’itat tremp6 

(courbe 3) et pour deux etats revenus apr& trempe 

jusqu’au palier P, (courbes 1 et 2). La courbe 1 est 

sensiblement une droite dont la pente est g peu prb 

la mi?me que celle obtenue pour le fer pur (Fig. 2); 

alors que la courbe 2 tgalement proche d’une droite, Figure 2.24 Variation du pouvoir
thermoélectrique en fonction de la te-
neur en azote interstitiel [85].

Dans les aciers extra-doux, le pouvoir thermoélectrique dépend linéairement de la
teneur en carbone. En comparant ces résultats avec des mesures du pic de Snoek
(voir section 2.1.4), dont l’amplitude est proportionnelle à la concentration de car-
bone en solution, il devient possible d’évaluer quantitativement la teneur en carbone
interstitiel à partir des mesures de pouvoir thermoélectrique [87]. Dans la marten-
site, ou la tétragonalité de la maille cristalline empêche la relaxation de Snoek, la
teneur en carbone obtenue par diffraction de rayons X, le pouvoir thermoélectrique
et l’amortissement à température ambiante ont été comparés, montrant une bonne
corrélation (figure 1.11).

À noter que le pouvoir thermoélectrique présente un large pic autour de 200 K
(figure 2.25), dont l’effet est présent à température ambiante. Le trainage de phonons
est assez peu susceptible de produire un pic à une température aussi haute. Ce pic
serait alors dû au trainage de magnons, ou à un autre mécanisme [83,89].
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Figure 2.25 Pouvoir thermoélectrique du fer et d’alliages ferreux en fonction de la
température. Un large pic est observé autour de 200 K [89].

2.3 Calorimétrie

2.3.1 Principe

La calorimétrie différentielle à balayage est une méthode très commune de ca-
ractérisation des matériaux. Elle permet de détecter les effets endothermiques et
exothermiques qui se produisent lors de changements d’état (transition vitreuse,
fusion, cristallisation...).

Lors d’un balayage en température, l’échantillon et une référence inerte sont mainte-
nus à une température proche. L’appareil mesure alors la différence entre la chaleur
échangée avec l’échantillon et celle échangée avec la référence. (Ceci différencie cette
technique de l’analyse thermique différentielle, où c’est la différence de température
qui est mesurée entre l’échantillon et la référence, alors que le flux de chaleur est
maintenu identique.)

2.3.2 Installation et méthode de mesure

Les mesures ont été réalisées à l’aide d’un appareil Mettler Toledo DSC822e. La
vitesse de chauffage était de 10 K min-1. Les échantillons avaient une masse d’environ
50 mg et étaient placés dans un creuset en aluminium, un creuset vide identique
servant de référence. La température a été calibrée à l’aide du point de fusion de
l’indium.
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2.3.3 Sensibilité au vieillissement et au revenu

Des précédentes études calorimétriques de la martensite [26,27,90] ont révélés quatre
pics (figure 2.26), correspondant aux stades de revenu évoqués au chapitre 1 :
ségrégation et préprécipitation du carbone, précipitation de carbures de transition,
décomposition de l’austénite résiduelle, et précipitation de cémentite.

Figs 1 and 2. The amounts of heat and length change observed depend on the relative
volume fraction of the phases present in the as-quenched martensitic specimens and
will not be discussed here.

Segregation and clustering of carbon atoms

Segregation and clustering [4], do not show a distinct length change, but are charac-
terised by a significant heat release (Fig. 1). The heat effect due to these transforma-
tions overlaps with the heat effect of the subsequent transformation (the precipitation
of the !/" transition carbide) and therefore it is not possible to discern a distinct peak
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Fig. 1 DSC curves of four martensitic specimens on isochronal annealing

Fig. 2 Derivative of relative length change on isochronal annealing of three martensitic specimens

Figure 2.26 Courbes de calorimétrie de quatre aciers martensitiques. Quatre pics
sont observés, attribués par ordre de température croissante à la ségrégation de car-
bone interstitiel, la précipitation de carbures de transition (ε/η), la décomposition de
l’austénite résiduelle (γR), et la précipitation de cémentite (θ) [27].



Chapitre 3

Matériaux

Ce chapitre présente les aciers étudiés et les traitements leur étant appliqués dans le
cadre du présent travail. La microstructure est brièvement analysée par microscopie
optique et électronique à balayage.

3.1 Compositions des aciers étudiés

Trois nuances d’aciers ont été étudiées. Leurs compositions sont présentées dans
le tableau 3.1. La principale différence de composition concerne la teneur en car-
bone. Les nuances seront donc désignées dans le présent travail selon cette teneur :
1,2C, 1,0C et 0,6C. Si l’on excepte le carbone, les compositions sont assez similaires.
On remarque toutefois que la nuance 1,2C contient moins de manganèse et que la
nuance 0,6C contient plus de silicium.

Tableau 3.1 Compositions élémentaires des aciers étudiés en pourcentage massique

Élément C Cr Mn Si S P Ni Mo Cu Al V W

Nuance 1,2C 1,23 0,64 0,34 0,22 0,006 0,006 0,07 0,02 0,10 0,018 - -
Nuance 1,0C 0,95 0,55 1,04 0,17 0,002 0,008 0,17 - - - 0,21 0,55
Nuance 0,6C 0,62 0,55 1,10 1,02 0,001 0,005 - - - - - -

3.2 Traitements

Les traitements thermochimiques ont été effectués soit sur des limes, soit sur
des échantillons minces directement mesurables par spectroscopie mécanique. Les
limes étant trop épaisses, des échantillons ont donc été extraits de leur cœur par
électroérosion, puis polis. Le polissage s’est fait sous eau afin d’éviter une augmen-
tation de température.
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3.2.1 Traitements standards

Dans un premier temps, le présent travail s’est porté sur des limes des trois nuances
ayant subi les traitements standards en four à passage (FP) ou en bain de sel (BS).
Ces limes étaient des limes plates, de 2 mm d’épaisseur, avec des dents hautes de
200 µm environ. Les opérations de fabrication sont décrites ci-dessous.

L’acier est reçu sous forme de barres, qui sont d’abord découpées. Les ébauches
de limes sont ensuite recuites plusieurs heures à environ 800◦C (1070 K) sous at-
mosphère neutre, puis refroidies lentement. Ce traitement a pour effet de sphéröıdi-
ser les carbures (figure 3.1). Les pièces sont ensuite rectifiées par meulage. Cette
opération crée une rugosité superficielle qui sera essentielle au mordant de la future
lime. Les ébauches de limes sont ensuite taillées. La taille est effectuée par la frappe
répétée d’un ciseau, qui forme des sillons parallèles et équidistants. En pénétrant
dans l’acier, le ciseau fait remonter la matière, ce qui, vu de profil, forme une dent.
Après lavage et marquage, la lime peut être trempée.

2µm

1,2C tel que reçu

2µm

1,2C recuit

Figure 3.1 Effet du recuit sur la microstructure de la nuance 1,2C. La sphéröıdisation
des carbures est bien mise en évidence. (Observation au microscope électronique à
balayage après attaque au nital.)

Trempe BS : Les limes sont plongées dans un bain de sel de cyanure fondu à envi-
ron 800◦C (1070 K) pendant quelques minutes (cyanuration). Les limes austénitisées
sont sorties manuellement du bain, une couche de sel les protégeant de l’air ambiant,
puis plongées dans un bain de saumure. Ce dernier mouvement est très délicat, car
la trempe doit être drastique sans que la lime ne se fende ou se déforme.

Trempe FP : Les limes sont déposées sur un tapis roulant qui entre dans le four.
Le chauffage est effectué à environ 800◦C (1070 K) sous atmosphère protectrice
(ammoniaque craqué : N2 + 2 H2). À la sortie du four, les limes sont déposées par
un automate sur des tapes en métal. Ces tapes sont perforées de trous par lesquels
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est injectée une émulsion de polymère et d’eau. Le refroidissement est dû à la fois au
contact des tapes et au liquide de trempe. Les limes trempées sont ensuite sablées
afin de nettoyer leur surface, puis rincées à l’eau et immédiatement huilées pour les
protéger de la corrosion.

Les microstructures des limes BS et FP sont très semblables. D’après les microgra-
phies (figure 3.2), les nuances 0,6C, 1,0C et 1,2C contiennent respectivement environ
2%, 9% et 12%vol. de carbures. En conséquence, la matrice doit contenir environ
0.4–0.5%mass. de carbone, quelle que soit la nuance. D’après la figure 1.6, la ma-
trice devrait être principalement composée de martensite en lattes, avec une faible
teneur en austénite résiduelle. Cela a été précédemment confirmé par microscopie
électronique à transmission dans la nuance 1,2C [1].

L’analyse dispersive en énergie (EDX) a fourni des informations quant à la loca-
lisation des principaux éléments d’addition. Il est ainsi apparu que, dans chaque
nuance, le chrome et le manganèse sont situés préférentiellement dans les carbures.
Les mesures dans la nuance 0,6C indiquent de plus que le silicium est situé prin-
cipalement dans la matrice, et celles dans la nuance 1,0C que le vanadium et le
tungstène sont préférentiellement situés dans les carbures. Ainsi, puisque la plupart
des éléments d’addition sont situés dans les carbures, la matrice est proche d’une
composition fer-carbone. La teneur en carbone de la matrice étant similaire dans les
trois nuances, la principale différence entre leurs matrices est la teneur en silicium
de la nuance 0,6C.

3.2.2 Nouveaux traitements

De nouveaux traitements thermochimiques ont été expérimentés sur des échantillons
minces (0,5 mm d’épaisseur), directement utilisables pour les mesures de spectrosco-
pie mécanique. Les échantillons ont été traités sous un mélange de gaz à fort pouvoir
carburant (cémentation gazeuse), contrôlé par mesure du point de rosée, pendant
différentes durées : une demi-heure, une heure ou deux heures. Le traitement s’est
fait dans un four à cloche, à environ 800◦C (1070 K). La trempe, automatisée, a été
effectuée dans un bain d’huile.

Si les gaz carburants entrent en contact avec les échantillons froids, ils risquent de
former une couche de suie. Cela pollue le four et isole l’échantillon de l’atmosphère
carburante. Une partie des échantillons a donc subi une montée en température
sous azote. La durée de ce prétraitement à été limitée à quelques minutes afin de
limiter une éventuelle décarburation, l’atmosphère du four demeurant légèrement
oxydante.

Par ailleurs, l’enrichissement en carbone risque de provoquer un abaissement du
domaine de température où se forme la martensite. Cela peut entrainer une aug-
mentation de la teneur en austénite résiduelle, très préjudiciable à la dureté (fi-
gure 1.6). Une partie des échantillons a donc été plongée dans l’azote liquide
(cryogénisés) quelques minutes après la trempe, afin de compléter la transforma-
tion de l’austénite.
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2µm

0,6C trempé

2µm

1,0C trempé

2µm

1,2C trempé

Figure 3.2 Microstructure des trois nuances après trempe. (Observation au micro-
scope électronique à balayage après attaque au nital.)
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La figure 3.3 compare les microstructures de deux échantillons de nuance 1,2C traités
une demi-heure sous gaz carburants, l’un des échantillons ayant subi une montée
en température sous azote, et l’autre ayant directement été traité sous gaz carbu-
rants. L’échantillon préchauffé sous azote a une surface appauvrie en carbures sur
quelques micromètres (comme indiqué par les flèches), ce qui met en évidence qu’une
décarburation a effectivement lieu.

20µm

1,2C

(a) Préchauffage sous azote.

20µm

1,2C

(b) Traitement direct sous gaz carburants.

Figure 3.3 Échantillons minces de nuance 1,2C cémentés 30 min. L’échantillon
préchauffé sous azote (a) présente une surface appauvrie en carbures sur quelques
micromètres. (Observation au microscope optique après polissage.)

L’effet de la durée du traitement peut être observé en figure 3.4. Les traitements
longs entrainent la formation de carbures dans l’échantillon, quoique de façon moins
marquée pour la nuance 0,6C. La teneur en carbures est particulièrement élevée sur
les premiers micromètres de la surface. Les échantillons traités deux heures sous
gaz carburants présentent même une couche superficielle composée exclusivement
de carbure.

Les nouveaux traitements ont également été appliqués à des limes, afin de mesurer
leur performances. La figure 3.5 présente l’effet de la durée du traitement sous gaz
carburants et du sablage sur la microstructure des dents de limes de nuance 1,2C. La
formation de carbures est plus importante que sur les échantillons minces, à cause
de la géométrie de la dent. La couche superficielle de carbures obtenue après une
heure de traitement semble pouvoir être enlevée efficacement par sablage. Toutefois,
après deux heures de traitements, ce traitement n’est pas suffisant pour éliminer la
couche massive de carbure en surface. Cette couche étant fragile, ces observations
présagent d’une mauvaise performances des limes traitées deux heures. Ces analyses
préliminaires permettent donc déjà de supposer que le temps de carburation idéal
est inférieur à deux heures.
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1h

2h

0,5h 0,6C

20µm

1h

2h

0,5h 1,0C

20µm

1,2C

1h

2h

0,5h

20µm

Figure 3.4 Effet de la durée de cémentation sur la microstructure d’échantillons
minces des trois nuances (préchauffés sous azote). L’enrichissement en carbone est
révélé par la formation de carbures. Les traitements de deux heures entrainent la
formation d’une couche massive de carbure en surface. (Observation au microscope
optique après polissage.)
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0,5h

1h

2h

100µm

(a)

0,5h

1h

2h

100µm

(b)

Figure 3.5 Microstructure d’une dent de lime de nuance 1,2C selon la durée de
traitement sous gaz carburants (préchauffage sous azote). (a) Limes brutes de trempe.
(b) Limes sablées. Pour les échantillons traités deux heures, la couche massive de
carbure en surface n’est pas éliminée. (Observation au microscope optique de la surface
après polissage.)





Chapitre 4

Résultats de spectroscopie
mécanique

Ce chapitre résume les résultats obtenus par spectroscopie mécanique. Les mesures
ont été réalisées dans trois installations différentes à différentes fréquences, comme
indiqué au chapitre 2. Les spectres ont été obtenus par balayages en température,
sur une plage comprise entre 100 K et 800 K, la température variant de 1 K min-1,
sauf indication contraire. Les spectres sont généralement indiqués pour le chauf-
fage, et parfois pour le refroidissement (intervenant typiquement après un palier de
30 min).

Les balayages en température ont été préférés aux balayages en fréquence par com-
modité. Des spectres en fréquence à température ambiante n’auraient pas permis
d’obtenir les pics observés à haute température. De plus, les spectres en température
peuvent souvent être réalisés en mode libre, qui offre une résolution généralement
supérieure au mode forcé. Enfin, si les spectres en température sont affectés par le re-
venu, ils permettent également d’en étudier les effets sur la microstructure. On peut
en outre, comme dans le cas dans spectres en fréquence, étudier l’effet de revenus à
des températures intermédiaires sur le spectre en température.

Le facteur de perte mécanique est indiqué soit sur une échelle logarithmique, pour
observer sur une même échelle les pics de faible et forte amplitude, ou linéaire, pour
comparer aisément plusieurs courbes.

Dans les matériaux ferromagnétiques, les parois de domaines de Weiss sont sus-
ceptibles de se mouvoir et de contribuer aux pertes mécaniques [91]. Des mesures
ont donc été réalisées sous un champ magnétique supérieur à 300 Oe (24000 A m-1)
suffisant pour bloquer les parois de domaines. L’application du champ magnétique
n’a eu aucun effet visible sur les spectres, de sorte que la contribution des parois de
domaines magnétiques aux pertes mécaniques peut être négligée.



54 CHAPITRE 4. RÉSULTATS DE SPECTROSCOPIE MÉCANIQUE

4.1 Traitements standards

Les échantillons issus du cœur de limes traitées en bain de sel (BS) et four à pas-
sage (FP) donnent des spectres très semblables entre eux. Les résultats présentés
dans cette section ne discriminent ainsi pas entre les deux traitements, mais se fo-
calisent sur la comparaison des trois nuances. De plus, ces résultats sont à comparer
avec ceux des nouveaux traitements en section suivante.

Un spectre en température typique est présenté en figure 4.1. Ce spectre indique
les valeurs du facteur de perte mécanique Q−1 et du module élastique dynamique
mesurés lors du balayage en température.

Figure 4.1 Spectre à haute fréquence de la nuance 1,2C mesuré au chauffage puis au
refroidissement (après un palier de 30 min à 800 K).

L’amortissement Q−1 est nettement plus élevé au chauffage qu’au refroidissement.
La courbe au chauffage présente quatre maximums locaux : M1 à 140 K, M2 à 250 K,
M3 à 380 K et M4 à 590 K, suivis par une montée à haute température. Au refroidis-
sement, tous ces maximums disparaissent, à l’exception de M4. (C’est pourquoi les
mesures au refroidissement n’ont généralement été réalisées que jusqu’à température
ambiante.) Le maximum M4 a une amplitude bien moindre qu’au chauffage, et se
situe à plus haute température.

Le module dynamique est quant à lui plus élevé au refroidissement qu’au chauffage.
L’augmentation de module à température ambiante après chauffage et refroidisse-
ment est d’environ 3%. Le module a tendance à décroitre avec la température, à
cause de l’affaiblissement des liaisons interatomiques. Toutefois, une anomalie de
module apparait au chauffage. En effet, autour de 520 K, la décroissance du module
est bien moins prononcée, de sorte que la courbe présente un palier.
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La figure 4.2 présente les spectres des trois nuances mesurés à haute, moyenne et
basse fréquence. Le module est normalisé par souci de clarté, car les différences de
module entre les trois nuances sont faibles : de l’ordre de quelques %. Une compa-
raison reproductible des modules des différentes nuances n’est en effet pas possible
à moins d’un contrôle extrêmement précis des dimensions des échantillons. En fi-
gures 4.2(a) et 4.2(b), le module est obtenu depuis la fréquence propre, alors qu’en
figure 4.2(c) il est obtenu depuis le rapport de la contrainte et de la déformation.
Les températures de M3 et de l’anomalie de module sont repérées par des lignes
verticales traitillées pour faciliter la comparaison entre les courbes.

À haute fréquence (figure 4.2(a)), les spectres sont similaires pour les trois nuances.
La principale différence est que l’anomalie de module apparait à bien plus haute
température dans la nuance 0,6C : 670 K. En cöıncidence avec cette anomalie de
module, une déflexion apparait sur la courbe d’amortissement de la nuance 0,6C.
De plus, l’amplitude du maximum M2 est légèrement plus élevée pour la nuance 0,6C
que pour les autres nuances, bien que toutes les nuances présentent un niveau
d’amortissement similaire jusqu’à 520 K. On remarque aussi qu’après le maximum
d’amortissement M3, la décroissance du module est légèrement moins prononcée, en
particulier pour la nuance 1,2C.

À moyenne fréquence (figure 4.2(b)), les maximums M2 et M4 sont décalés à plus
basse température : respectivement 190 K et 470 K. Ce décalage montre que M2
et M4 sont des pics de relaxation thermiquement activés. L’amplitude de M4 est
plus élevée qu’à haute fréquence. Le maximum M4 recouvre M3, qui n’apparait
plus comme un maximum local mais comme un épaulement sur le flanc gauche
de M4. Les lignes verticales traitillées montrent que dans chaque nuance, M3 et
l’anomalie de module apparaissent aux mêmes températures qu’à haute fréquence,
ce qui indique l’absence d’activation thermique. À moyenne fréquence, l’anomalie de
module apparait comme une augmentation du module dynamique. Cette anomalie
de module est en outre associée à une déflexion de la courbe d’amortissement.

À basse fréquence (figure 4.2(c)), le pic de relaxation M4 est décalé à 410 K,
ce qui rend M3 imperceptible. En cöıncidence avec l’anomalie de module, les
nuances 1,2C et 1,0C présentent un maximum d’amortissement M5 à 520 K, qui
pour la nuance 0,6C n’apparait que comme une inflexion à 670 K du fond à haute
température. L’anomalie de module et le maximum M5 associé sont particulièrement
prononcés dans la nuance 1,0C. Bien que la mesure du module élastique ne soit
pas aussi précise que dans les autres spectromètres, il apparait clairement que la
décroissance du module est moins prononcée après 450 K, juste après le pic de re-
laxation M4.

Les paramètres d’activation des pics de relaxation M2 et M4 peuvent, selon
l’équation (2.12), être déterminés en mesurant la température du pic Tp à différentes
fréquences angulaires ωp. Les diagrammes d’Arrhenius présentés en figure 4.3 ont
été obtenus depuis les mesures de la figure 4.2. On trouve ainsi pour M2 une énergie
d’activation d’environ 0,50 eV (50 kJ mol−1) et un temps de relaxation limite de
10−14 s, et pour M4 une énergie d’activation d’environ 1,3 eV (120 kJ mol−1) et un
temps de relaxation limite de 3× 10−15 s.
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Figure 4.2 Spectres en température des trois nuances : (a) haute fréquence (1200 Hz),
lame vibrante ; (b) moyenne fréquence (0,7 Hz), pendule libre ; (c) basse fréquence
(0,01 Hz), pendule forcé.
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(a) Pic M2 (b) Pic M4

Figure 4.3 Diagrammes d’Arrhenius relatifs aux pics de relaxation M2 et M4.

D’après des mesures faites à différentes amplitudes d’oscillation εmax (figure4.4),
l’amplitude des pics de relaxation M2 et M4 semble indépendante de l’amplitude
d’oscillation εmax. En effet, si l’amplitude d’un des pics variait, la différence des deux
mesures présenterait elle même un pic. La courbe de différence montre toutefois que
le fond au delà de 380 K dépend de l’amplitude d’oscillation. En particulier, une
inflexion apparait sur la courbe différence à 520 K (en cöıncidence avec l’anomalie
de module).

ε

ε

(a)

ε

ε

(b)

Figure 4.4 Effet de l’amplitude d’oscillation εmax sur le spectre d’amortissement à
moyenne fréquence (échantillon de nuance 1,2C). L’amplitude des pics M2 et M4 ne
semble pas dépendre de l’amplitude d’oscillation.

Le maximum M5 n’est observable qu’à faible fréquence (figure 4.2(c)). L’influence de
la fréquence de mesure et de la vitesse de chauffage sur le spectre d’amortissement a
été étudiée sur un échantillon de nuance 1,2C (figure 4.5). Il apparait que l’amplitude
du pic M5, ainsi que le fond à haute température, varie environ proportionnellement
avec la vitesse de chauffage et inversement proportionnelle à la fréquence.



58 CHAPITRE 4. RÉSULTATS DE SPECTROSCOPIE MÉCANIQUE

Figure 4.5 Influence de la fréquence et de la vitesse de chauffage sur le spectre à basse
fréquence (échantillons de nuance 1,2C). L’amplitude du pic M5 et le fond à haute
température augmentent avec la vitesse de chauffage et diminuent avec la fréquence
de mesure.

La microstructure évolue avec le vieillissement et le revenu, ce qui se reflète sur
les spectres. L’effet du vieillissement sur un spectre d’amortissement à moyenne
fréquence est présenté en figure 4.6. La ségrégation et la préprécipitation du carbone
interstitiel lors du vieillissement conduit à une diminution globale de l’amortisse-
ment. À l’inverse, l’amplitude du pic de relaxation M2 (prise par rapport au fond)
semble augmenter avec le vieillissement, alors que celle du pic M4 reste environ
constante. (Il faut toutefois remarquer que le pic M4 est mesuré à une température
où des effets de revenu ont déjà lieu.)

Des revenus successifs par pas de 50 K avec palier de 30 min ont été réalisés sur
un échantillon de nuance 0,6C. L’effet des revenus sur le spectre d’amortissement
à moyenne fréquence est présenté en figure 4.7. Le revenu commence a prendre
effet entre 350 K et 400 K, ce qui correspond à la température du maximum non
thermiquement activé M3 (figure 4.2(a)). Le pic M2 disparait totalement après re-
venu à 500 K, tandis que tout au long du revenu, l’amplitude du pic M4 decroit
et sa température augmente sensiblement. Le fond est également affecté par une
diminution, comme on le voit à température ambiante où à depuis 600 K. (À ces
températures, la variation d’amortissement ne peut être attribuée à la variation
d’amplitude du pic M4). La diminution du fond avec le revenu est à même d’expli-
quer l’apparence du maximum local M3 à haute fréquence (figure 4.2(a)).

En comparant les figures 4.2(a) et (b), il apparait que l’amplitude du pic M4 est
la plus forte pour la nuance 0,6C lorsque le pic est mesuré à 470 K (à moyenne
fréquence), alors qu’elle est la plus faible lorsque le pic est mesuré à 590 K (à
haute fréquence). Il parait donc que l’amplitude du pic M4 ne decroit pas dans
la nuance 0,6C comme dans les deux autres nuances. En effet, les spectres d’amor-
tissement à moyenne fréquence des nuances 1,0C et 1,2C (figure 4.2(b)) présentent
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(a) (b)

Figure 4.6 Effet du vieillissement sur le spectre d’amortissement à moyenne fréquence
(échantillons de nuance 0,6C). L’amortissement décroit au cours du vieillissement sur
toute la plage de température. Toutefois l’amplitude du pic M2 semble augmenter (a),
alors que l’amplitude du pic M4 reste à peu près constante (b).

(a) (b)

Figure 4.7 Effet de revenus successifs par pas de 50 K sur le spectre d’amortissement
à moyenne fréquence (échantillon de nuance 0,6C). Le pic M2 disparait totalement
après revenu à 500 K (a), tandis que l’amplitude du pic M4 decroit tout au long du
revenu (b).
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une déflexion à 520 K, en cöıncidence avec l’anomalie de module. Comme le spectre
à haute fréquence de la nuance 0,6C (figure 4.2(a)) présente également une déflexion
à 670 K, il semble que l’anomalie de module est associée à une diminution prononcée
de l’amplitude du pic M4.

Cette hypothèse est vérifiée en figure 4.8, qui présente des spectres à moyenne
fréquence mesurés dans chaque nuance au refroidissement depuis 600 K ou 700 K. La
température de 700 K est supérieure à celle de l’anomalie de module pour toutes les
nuances. Après revenu à cette température, l’amplitude du pic M4 est la plus faible
pour la nuance 0,6C. C’est également la cas sur les spectres mesurés au chauffage
(figure 4.2(b)), où le pic apparait à une température inférieure à celle de l’anomalie
de module pour toutes les nuances. À l’inverse, la température de 600 K est in-
termédiaire, située entre la température de l’anomalie de module des nuances 1,0C
et 1,2C, et celle de la nuance 0,6C. Or, après revenu à 600 K, l’amplitude du pic M4
est la plus grande pour la nuance 0,6C. Cette expérience confirme que l’amplitude
du pic M4 décroit de façon prononcée atour de la température de l’anomalie de
module.

Figure 4.8 Comparaison des spectres d’amortissement mesurés dans chaque nuance
au refroidissement, après avoir chauffé jusqu’à 600 K ou 700 K. Après revenu à 600 K,
l’amplitude du pic M4 est la plus grande pour la nuance 0,6C, alors qu’après revenu
à 700 K, elle devient la plus petite pour cette même nuance. (Les lignes traitillées
indiquent la température de l’anomalie de module selon les nuances : 520 K pour 1,0C
et 1,2C, et 670 K pour 0,6C.)

4.2 Nouveaux traitements

En plus des principaux nouveaux traitements carburants utilisés, décrits au chapitre
précédent, des essais préliminaires ont été effectués, sur des échantillons de 0,4 mm
d’épaisseur. Les échantillons ont été carburés, soit par cémentation gazeuse, soit par
un traitement en bain de sel de cyanure. Les traitements carburants ont été de durée
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courte ou longue. Les échantillons n’ont pas été plongés dans l’azote liquide après
la trempe, mais toutes les mesures de spectroscopie mécanique ont été effectuées
depuis 100 K, quelques jours après la trempe.

Les échantillons cémentés ont été traités dans des conditions similaires à celles
des traitements principaux. Toutefois le temps de préchauffage sous azote a été
de 30 min, et la durée de cémentation de 10 min ou 1 h. Les échantillons cyanurés
ont subi le même traitement standard qu’une lime BS, à la différence du temps de
maintien dans le bain de sel : 5 min ou 5 h.

4.2.1 Traitements préliminaires

L’effet de traitements carburants courts (10 min de cémentation ou 5 min de cya-
nuration) ou longs (1 h de cémentation ou 5 h de cyanuration) est présenté en fi-
gure 4.9, sur des spectres mesurés dans la nuance 1,0C à haute fréquence. La prin-
cipale différence concerne l’amplitude du pic M4. Les échantillons ayant subi un
traitement long présentent un pic M4 de taille nettement supérieure à celle mesurée
pour les échantillons ayant subi des traitements courts. Il est intéressant de noter
que les deux types de traitement court ont un effet similaire sur le spectre, de même
que les deux types de traitement long.

Figure 4.9 Effet de la durée de cya-
nuration et de cémentation gazeuse sur
les spectres d’amortissement à haute
fréquence (échantillons de nuance 1,0C).
L’amplitude du pic M4 augmente nota-
blement avec la durée de traitement.

Figure 4.10 Comparaison des spectres
à haute fréquence au chauffage et au re-
froidissement d’échantillons cémentés et
d’un échantillon extrait du cœur d’une
lime standard FP. (nuance 1,0C)

L’amplitude du pic M4 d’un échantillon cémenté 10 min, bien qu’inférieure à celle
d’un échantillon cémenté 1 h, est supérieure à celle d’un échantillon extrait du cœur
d’une lime standard (figure 4.10). Cette différence est observée non seulement au
chauffage, mais aussi au refroidissement, malgré un revenu de 30 min à 800 K.
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Les deux types de traitement long ont un effet similaire sur les spectres d’amor-
tissement (figure 4.11). Au chauffage, les spectres sont semblables pour toutes les
nuances. Au refroidissement, l’amplitude du pic M4 est nettement plus faible pour
la nuance 0,6C que pour les autres nuances, et un maximum M’ apparait pour
la nuance 1,2C. Ce maximum a été observé dans ce travail uniquement pour des
échantillons de nuance 1,2C ayant subi un long traitement carburant.

(a) Échantillons cyanurés 5 h. (b) Échantillons cémentés 1 h.

Figure 4.11 Comparaison des spectres à haute fréquence au chauffage et au refroidis-
sement d’échantillons de chaque nuance ayant subi de longs traitements carburants :
cémentation gazeuse (b) ou cyanuration (a). Les deux traitements ont un effet très
similaire sur les spectres.

Comme la carburation affecte principalement le pic M4, les spectres ultérieurs ont
généralement été mesurés depuis la température ambiante. Pour minimiser les effets
de revenu décrits en section 4.1, les mesures ont été effectuées à moyenne fréquence,
de sorte que le pic M4 soit décalé à une température inférieure à celle de l’anomalie
de module quelle que soit la nuance (comme en figure 4.12).

4.2.2 Traitements principaux

Au vu des résultats préliminaires, de nouveaux essais été réalisés, comme décrit au
chapitre précédent. Les échantillons ont traités sous atmosphère carburante pen-
dant 30 min, 1 h ou 2 h, afin de mieux étudier la cinétique d’enrichissement en car-
bone.

Il a été remarqué que le pic M4 pouvait avoir une apparence différente selon que
la mesure soit effectuée depuis la température ambiante ou depuis 100 K. Cet effet
était particulièrement important pour la nuance 1,0C et les traitements carburants
les plus longs. Il a ainsi été mis en évidence que les échantillons subissaient une trans-
formation s’ils étaient cryogénisés après la trempe, ce qui devait logiquement être



4.2. NOUVEAUX TRAITEMENTS 63

Figure 4.12 Effet de la durée de cémentation gazeuse sur les spectres à moyenne
fréquence d’échantillons de chaque nuance.

la transformation d’austénite résiduelle en martensite. On a alors décidé de plonger
une partie des nouveaux échantillons dans l’azote liquide après la trempe, afin de
pouvoir étudier l’effet de l’enrichissement en carbone dans la martensite.

La différence entre le spectre d’un échantillon cryogénisé et non cryogénisé est mise
en évidence en figure 4.13. L’échantillon non cryogénisé a dans cet exemple un pic M4
de plus faible amplitude, et qui semble déformé. En outre, l’anomalie de module à
520 K apparait plus importante dans l’échantillon non cryogénisé, ce qui indique la
transformation structurale liée à l’anomalie de module est liée à l’austénite résiduelle.
Or à cette température, on s’attend à une décomposition de l’austénite résiduelle
en ferrite et cémentite. L’anomalie de module pourrait donc être associée à cette
décomposition de l’austénite résiduelle.

Les échantillons cryogénisés présentent un spectre similaire quelle que soit la durée
de cémentation et la nuance (figure 4.14). Cela indique qu’avec un traitement de
30 min ou de 2 h, la microstructure la martensite doit être relativement semblable.
L’amplitude du pic M4 est nettement plus élevée que pour les échantillons issus du
cœur de limes standards. (Cette amplitude est toutefois légèrement inférieure pour
les échantillons des nuances 1,0C et 1,2C cémentés 2h.)

L’étude plus fine de la cinétique d’enrichissement en carbone nécessite des mesures
complémentaires, détaillées au chapitre suivant.
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Figure 4.13 Effet du traitement cryogénique sur le spectre d’un échantillon initiale-
ment riche en austénite résiduelle (échantillons de nuance 1,0C, préchauffés sous azote
et cémentés 2 h).

(a) Nuance 0,6C (b) Nuance 1,0C (c) Nuance 1,2C

Figure 4.14 Spectres à moyenne fréquence d’échantillons minces ayant subi
différentes durées de cémentation. (échantillons préchauffés sous azote et cryogénisés).



Chapitre 5

Résultats complémentaires

Des mesures de pouvoir thermoélectrique et de calorimétrie ont été réalisées en
complément à la spectroscopie mécanique. Le pouvoir thermoélectrique est en effet
particulièrement sensible à la teneur en carbone interstitiel ; et la calorimétrie permet
d’étudier les transformations de phase se produisant dans le matériau en fonction
de la température.

Les performances mécaniques des aciers ont également été évaluées. Deux méthodes
ont été utilisées : des essais de dureté, réalisés sur la surface polie d’échantillons
minces, et la mesure automatisée de la quantité de matière retirée à une éprouvette
par une lime au cours de son utilisation.

5.1 Pouvoir thermoélectrique

5.1.1 Traitements standards

L’appareil de mesure du pouvoir thermoélectrique ne donne pas instantanément une
valeur stable. La mesure présente en effet un régime transitoire, qui peut durer une
centaine de secondes pour un échantillon fin et plat de spectroscopie mécanique, mais
plusieurs minutes pour une lime (figure 5.1). Les valeurs de pouvoir thermoélectrique
indiquées par la suite ont donc été relevées après un certain temps de stabilisation
(2 min pour les échantillons minces (et plats), 3 min pour les limes).

La figure 5.1 montre que le pouvoir thermoélectrique est bien inférieur pour la
nuance 0,6C que pour les deux autres autres nuances. Elle montre en outre que
le pouvoir thermoélectrique est supérieur pour les limes traitées FP que BS,

Les mesures de pouvoir thermoélectriques montrent une évolution du matériau lors
du vieillissement à température ambiante et des revenus. Au cours du vieillissement,
le pouvoir thermoélectrique d’une lime augmente (figure 5.2). L’augmentation est
particulièrement rapide peu après la trempe, puis suit un régime linéaire après en-
viron un mois de vieillissement.
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(a) (b) (c)

Figure 5.1 Stabilisation du pouvoir thermoélectrique de limes des trois nuances au
cours de la mesure. Les traitements sont différenciables non seulement par la valeur
finale, mais également par le régime transitoire (comme mis en évidence en (b) et (c)).

La figure 5.3 présente le pouvoir thermoélectrique de limes BS ou FP des trois
nuances pour deux vieillissements différents. Cette figure montre que le pouvoir
thermoélectrique augmente de façon semblable lors du vieillissement pour les trois
nuances, mais un peu plus rapidement pour les limes BS que les limes FP, de sorte
que l’écart entre les deux traitements se réduit au cour du vieillissement.

Figure 5.2 Évolution du pouvoir
thermoélectrique lors du vieillissement
(lime FP de nuance 1,2C).

Figure 5.3 Comparaison du pouvoir
thermoélectrique des limes FP et BS
des trois nuances. La différence entre
limes FP et BS diminue avec le vieillisse-
ment.
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L’évolution du pouvoir thermoélectrique avec le revenu est indiqué en figure 5.4. Les
revenus ont été effectués par pas de 25 K, les échantillons étant à chaque fois refroidis
rapidement à température ambiante afin d’être mesurés, puis réchauffés rapidement
à la température atteinte avant le refroidissement, et enfin chauffés pendant 25 min à
1 K min-1 . La vitesse de chauffage est celle utilisée pour les mesures de spectroscopie
mécanique, afin de pouvoir corréler les deux types de mesures.

Figure 5.4 Évolution du pouvoir thermoélectrique avec le revenu (échantillons issus
du cœur de limes FP).

Le pouvoir thermoélectrique reste stable jusqu’à 375 K, puis commence à augmen-
ter dans toutes les nuances. L’augmentation du pouvoir thermoélectrique n’est pas
monotone. Les nuances 1,0C et 1,2C présentent une inflexion entre 500 K et 525 K,
alors que pour la nuance 0,6C, cette inflexion, bien plus faible, n’intervient qu’entre
650 K et 675 K, et est suivie d’une diminution.

Les lignes traitillées montrent que ces températures correspondent bien aux effets
observés sur les mesures de spectroscopie mécanique (figure 4.2) : maximum M3 à
380 K et anomalie de module autour de 520 K ou 670 K selon la nuance.

5.1.2 Nouveaux traitements

L’effet des différents traitements carburants sur des échantillons fins est indiqué en
figure 5.5. On remarque que le pouvoir thermoélectrique :
– diminue systématiquement avec la durée de cémentation ;
– est plus haut pour les échantillons traités directement sous gaz carburants (traits

pleins) que pour ceux prétraités sous azote (traitillés) ;
– augmente si l’échantillon est cryogénisé après la trempe (figure 5.5(b)).
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La diminution du pouvoir thermoélectrique avec la durée de cémentation est
plus prononcée pour les échantillons non cryogénisés (figure 5.5(a)), surtout la
nuance 1,0C. Après passage à l’azote liquide (figure 5.5(b)) :
– le pouvoir thermoélectrique remonte nettement ;
– l’effet de la durée de cémentation est moins marqué ;
– l’effet du préchauffage sous azote est également moins marqué.

(a) Échantillons non cryogénisés (b) Échantillons cryogénisés après la trempe

Figure 5.5 Pouvoir thermoélectrique des trois nuances d’aciers selon le traitement.

La traitement cryogénique ayant pour but d’éliminer l’austénite résiduelle, on en
conclut que :
– ce traitement est efficace ;
– le pouvoir thermoélectrique décroit avec la teneur en austénite résiduelle ;
– la teneur en austénite résiduelle augmente avec la durée de cémentation gazeuse,

particulièrement pour la nuance 1,0C ;
– la teneur en austénite résiduelle est plus importante pour les échantillons

préchauffés sous azote.

5.2 Calorimétrie

5.2.1 Traitements standards

Les courbes de calorimétrie de chaque nuance sont présentées en figure 5.6. Les lignes
verticales traitillées montrent que, dans chaque nuance, deux pics P1 et P2 ou P2’
commencent en cöıncidence avec des effets observés sur les mesures de spectroscopie
mécanique : maximum M3 à 380 K et anomalie de module autour de 520 K ou
670 K selon la nuance.Pour les nuances 1,0C et 1,2C, un pic P3 bien plus petit suit
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P2. Le pic P1 est similaire dans les trois nuances, mais l’aire du pic P2 est, après
soustraction du fond, la plus grande pour la nuance 1,0C et la plus faible pour la
nuance 0,6C.

Figure 5.6 Courbes de calorimétrie des trois nuances.

Il faut tenir compte du fait que la vitesse de chauffage est dix fois plus grande
dans ces mesures de calorimétrie que pour les mesures de spectroscopie mécanique.
Ceci cause un décalage des pics à plus haute température à cause de l’activation
thermique [24]. Les pics P1 et P2 ou P2’ ne cöıncident ainsi pas exactement avec les
lignes traitillées.

Les courbes de calorimétrie mesurées dans ce travail présentent une analogie évidente
avec les mesures présentées en figure 2.26. Ainsi, le pic P1 doit être identifié avec
la précipitation de carbures de transition et P2 avec la décomposition de l’austénite
résiduelle. Le pic P3 est probablement associé de la précipitation de cémentite. À
partir de ces mesures, il est raisonnable d’affirmer que le pic P2’ correspond à la
décomposition de l’austénite résiduelle dans la nuance 0,6C.
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5.2.2 Nouveaux traitements

Les échantillons ayant subi les nouveaux traitements présentent les mêmes pics (fi-
gures 5.7 et 5.8) que les échantillons standards (figure 5.6), bien que pic P3 soit plus
délicat à détecter. La principale différence observée entre les nuances et les divers
traitements concerne les pics P2 et P2’.

Pour les échantillons cémentés 2 h et non cryogénisés (figure 5.7(a)), l’aire des pic
P2 et P2’ est bien plus importante que pour les échantillons standards, alors qu’elle
est similaire après traitement cryogénique (figure 5.7(b)). Ceci montre bien que le
traitement cryogénique élimine efficacement l’austénite résiduelle. La nuance 0,6C
non cryogénisée présente à la fois le pic P2’ et le pic P2 observé pour les autres
nuances. Le traitement cryogénique fait toutefois disparaitre ce pic P2 presque to-
talement.

(a) Échantillons non cryogénisés. (b) Échantillons cryogénisés après la trempe.

Figure 5.7 Courbes de calorimétrie des trois nuances d’aciers trempées après
préchauffage sous azote et 2 h de cémentation gazeuse.

Les courbes de calorimétrie de la figure (figure 5.8(a)) montrent que pour les
échantillons non cryogénisés, l’aire du pic P2, et donc la teneur en austénite
résiduelle, augmente avec la durée de cémentation. Toutefois pour les échantillons
non cryogénisés (figure 5.8(b)), l’aire du pic P2 est équivalente pour toutes les
durées de traitement. Cela indique que le traitement cryogénique élimine l’austénite
résiduelle jusqu’à une certaine teneur seuil.
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(a) Échantillons non cryogénisés. (b) Échantillons cryogénisés après la trempe.

Figure 5.8 Courbes de calorimétrie de la nuance 1,2C après différents traitements
(préchauffage sous azote).

5.3 Microdureté

Les mesures de dureté ont été effectuées à l’aide d’un microduromètre Vickers (in-
denteur en diamant de forme pyramidale) en utilisant un poids de 0,500 kg (d’où la
notation HV0,5 pour la dureté ainsi mesurée). La surface des échantillons a subi un
polissage miroir sous un flux d’eau, afin d’éviter l’échauffement de l’échantillon. Les
échantillons minces ayant subi les nouveaux traitements carburants ont été polis de
manière à enlever le moins de matière possible.

5.3.1 Traitements standards

Les mesures sur des échantillons issus du cœur de limes standards (figure 5.9)
montrent que les nuances 1,0C et 1,2C sont nettement plus dures que la nuance 0,6C
qui ne contient pas de carbures.

5.3.2 Nouveaux traitements

La figure 5.10(a) montre que les échantillons minces ayant subi directement
des traitements de cémentation gazeuse présentent, après traitement cryogénique,
une dureté nettement supérieure aux échantillons issus des limes standards (fi-
gure 5.9).

Sans traitement cryogénique, la dureté est beaucoup plus faible (figure 5.9(b)), sur-
tout pour la nuance 1,0C. L’effet du traitement cryogénique est moins marqué pour
les échantillons cémentés 2 h.
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Figure 5.9 Duretés d’échantillons issus du cœur de limes standards (FP) des trois
nuances. Les nuances 1,0C et 1,2C plus dures que la nuance 0,6C.

Que les échantillons aient subi un traitement cryogénique ou non, la dureté aug-
mente globalement avec la durée de cémentation gazeuse, et est particulièrement
élevée après 2 h de traitement. La nuance 1,2C apparait toujours la plus dure, et la
nuance 1,0C la moins dure.

(a) Échantillons cryogénisés (b) Effet du traitement cryogénique

Figure 5.10 Évolution de la dureté d’échantillons cryogénisés des trois nuances avec
la durée de cémentation (a) et effet du traitement cryogénique sur la dureté (b). La
dureté des échantillons cryogénisés (a) est supérieure à celle des échantillons issus
du cœur de limes standards (figure 5.9), particulièrement après 2 h de cémentation.
Sans traitement cryogénique, la dureté est beaucoup plus faible (b), surtout pour la
nuance 1,0C. L’effet du traitement cryogénique est moins marqué pour les échantillons
cémentés 2 h.
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5.4 Performances des limes

Les performances des limes ont été évaluées en milieu industriel par mesure automa-
tisée de la quantité de matière limée, tel que décrit en introduction. Il est à noter que
les figures 5.11 et 5.12 ont été obtenues avec des paramètres différents (concernant
la course de la lime sur l’éprouvette). Les performances mesurées ne sont donc pas
comparables. Les mesures ont été réalisées sur un nombre limité d’échantillons, mais
indiquent clairement certaines tendances intéressantes.

5.4.1 Traitements standards

Les performances des limes BS et FP sont présentées en figure 5.11. Les résultats en
début d’utilisation (figure 5.11(a)) indiquent des performances supérieures pour les
limes BS. Les performances des limes BS sont proches, alors que celles des limes FP
dépend beaucoup de la nuance, la nuance 0,6C étant la moins performante. Ce
résultat est important car il montre que la quantité de carbures, très disparate
parmi les nuances (figure 3.2), n’est pas le facteur essentiel pour obtenir de bonnes
performances des limes.

En prolongeant le test (figure 5.11(b)), il apparait une différence entre les limes BS
des différentes nuances. La nuance 1,0C semble donner des limes plus durables. Même
pour le traitement FP, les performances de la nuance 1,0C rattrapent celles de la
nuance 1,2C. La durabilité des limes de nuance 0,6C parait au contraire inférieure
à celle des autres nuances, quel que soit le traitement.

(a) Test court (b) Test prolongé

Figure 5.11 Comparaison des performances de limes FP et BS des trois nuances.
Les limes BS sont initialement semblables (a), mais après un usage prolongé, la
nuance 1,0C parait plus performante (b). Les limes FP sont moins performantes que
les limes BS, en particulier la nuance 0,6C.
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5.4.2 Nouveaux traitements

La figure 5.12 présente les performances de limes ayant subi les traitements de
cémentation gazeuse. La figure 5.12(a) montre clairement que, après traitement
cryogénique, les limes cémentées 30 min sont plus performantes que les limes
cémentées 1 h. Les performances des limes traitées 2 h, très faibles voire nulles (au-
cune matière limée), ne sont pas représentées sur la figure.

Afin de pouvoir comparer les performances de ces limes à des limes standards, des
essais ont été effectués dans les mêmes conditions sur des limes FP de nuance 1,2C.
Il apparait ainsi (figure 5.12(a)) que les limes cémentées 30 min ont des performances
supérieures aux limes standards. L’écart est moins net avec les limes traitées 1 h. La
nuance 1,0C semble plus performante que les autres nuances.

L’effet du traitement cryogénique sur les limes cémentées 30 min, les plus perfor-
mantes, ainsi que sur les limes FP de nuance 1,2C, est présenté en figure 5.12(b).
Les performances des limes cryogénisées après la trempe sont toujours supérieures à
celles des limes non cryogénisées. Dans tous les cas, les limes cémentées paraissent
plus performantes que les limes FP de nuance 1,2C, excepté pour la nuance 1,0C
non cryogénisée.

(a) Limes cryogénisées après la trempe. (b) Effet du traitement cryogénique.

Figure 5.12 Comparaison des performances de limes (préchauffées sous azote) ayant
subi différentes durées de cémentation et de limes FP de nuance 1,2C. Les perfor-
mances sont les meilleures pour une durée de cémentation de 30 min ; et les limes
passées à l’azote liquide (a).



Chapitre 6

Discussion

Ce chapitre présente l’interprétation et la discussion des résultats ainsi que leur
exploitation dans le but de définir un traitement optimal pour la production de
limes. Les mesures de spectroscopie mécanique et les résultats des techniques
complémentaires permettent de caractériser l’évolution de la structure martensitique
avec la température et de déterminer comment on peut la rendre plus dure. L’étude
de la cinétique d’enrichissement en carbone de l’acier conduit à déterminer les trai-
tements thermochimiques permettant d’obtenir une microstructure idéale.

6.1 Analyse des mesures de spectroscopie
mécanique

Les spectres d’amortissement ont permis d’identifier trois pics de relaxation ther-
miquement activés, notés M1, M2 et M4 (figure 6.1), similaires pour les trois
nuances d’acier étudiées. Le pic de Snoek (section 2.1.4) est généralement absent
des spectres.

On observe également deux maximums non thermiquement activés, notés M3 et M5,
apparaissant à deux températures fixes (indiquées par des lignes verticales traitillées
sur la figure 6.1) quelle que soit la fréquence de mesure, et associés à une variation de
module. Le pic M5 n’est observable qu’à basse fréquence. On rappelle que, dans ce
travail, les termes de haute, moyenne et basse fréquences désignent respectivement
des fréquences de l’ordre de 1200 Hz, 0,7 Hz et 0,01 Hz.

6.1.1 Pic de Snoek

Le pic de Snoek, dû à la migration d’interstitiels lourds dans les structures cubiques
centrées, est généralement absent des spectres d’amortissement du présent travail, au
chauffage comme au refroidissement. À moyenne fréquence (0,7 Hz), le pic de Snoek
du carbone devrait apparaitre près de la température ambiante [41]. La seule excep-
tion concerne les spectres à haute fréquence (1200 Hz) mesurés au refroidissement
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Figure 6.1 Spectres mesurés à haute fréquence (1200 Hz) dans la nuance 1,2C, au
chauffage puis au refroidissement.

des échantillons de nuance 1,2C ayant subi de longs traitements carburants. Un pic
noté M’ y apparait à 390 K (figure 4.11), ce qui est la température attendue pour le
pic de Snoek (d’après les paramètres d’activation donnés dans le tableau 2.1).

Au chauffage, l’absence du pic de Snoek peut être expliquée par la tétragonalité de
la maille martensitique. Cette tétragonalité est induite par les atomes de carbone
interstitiels, qui sont situés préférentiellement sur un ensemble de sites octaédriques
ayant la même orientation (figure 1.3). Chacun de ces atomes de carbone crée lo-
calement une distorsion tétragonale du réseau, et la maille martensitique est donc
en moyenne tétragonale, ses paramètres variant linéairement avec la teneur en car-
bone interstitiel [14]. Pour observer un pic de type Snoek, la contrainte appliquée
devrait surmonter cette tétragonalité, ce qui conduit généralement à des contraintes
inaccessibles par la spectroscopie mécanique.

L’origine de cette répartition préférentielle des atomes de carbone provient de la cor-
respondance entre la maille austénitique et la maille martensitique (figure 1.3). On
considère souvent qu’après trempe, à température ambiante ou inférieure, les atomes
de carbone sont piégés [6]. Certes, les mesures de spectroscopie mécaniques montrent,
par l’absence d’un pic de type Snoek, que le carbone interstitiel reste confiné sur l’en-
semble de sites octaédriques d’orientation préférentielle, ce qui permet à la maille de
rester tétragonale. Mais la diffusion du carbone parmi ces sites interstitiels n’en est
pas pour autant empêchée. Elle est même assez rapide à température ambiante [5]
(bien qu’un peu moins que pour la ferrite, la barrière énergétique étant plus élevée à
cause du chemin que doivent emprunter les atome de carbone [69]). Cette possibilité
de diffusion permet au carbone, lors du vieillissement, de ségréger sur les défauts
(chapitre 1), ce qui entraine une certaine diminution de la maille. La martensite perd
alors effectivement un peu de sa tétragonalité au cours du vieillissement [14].

Au refroidissement, le pic de Snoek est également généralement absent, malgré les
revenus jusqu’à 800 K. Cela peut être surprenant, car la maille est devenue ferritique,
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ou du moins très peu tétragonale. Cela indique que le carbone interstitiel n’est pas
en vraie solution solide, et qu’il a ségrégé sur des défauts, tels que les dislocations.
Le pic de Snoek est observable uniquement pour les échantillons de nuance 1,2C
ayant subi un long traitement carburant. Ce pic a été déjà observé dans les marten-
sites revenues, avec une amplitude faible [70]. L’amplitude du pic M’ est elle-même
très basse, d’environ 1, 6 × 10−4, ce qui correspond à une teneur en carbone in-
terstitiel d’environ 0,0003% en masse [33], bien moins que la valeur de 0,008% à
l’équilibre (figure 1.1).

6.1.2 Pic de relaxation M1

Le pic M1 n’a été observé qu’à haute fréquence (figure 4.2(a)). Il apparait alors à une
température proche de 140 K. Une étude précédente sur la nuance 1,2C [76] a montré
que ce pic disparait après revenu à haute température, mais peut être rétabli par
écrouissage (figure 2.18), ce qui indique qu’il est dû au mouvement de dislocations.
De plus, l’enthalpie d’activation calculée, de 0.26 eV, est proche de celle trouvée
pour la relaxation de Snoek-Köster de l’hydrogène dans la ferrite [64]. Le pic P1 est
donc interprété comme étant de type Snoek-Köster de l’hydrogène, dû à l’interaction
entre atomes interstitiels d’hydrogène et dislocations non-vis (section 2.1.4).

6.1.3 Pic de relaxation M2

Le pic M2 est également un pic observé au-dessous de la température ambiante.
Il apparait respectivement à 250 K et 190 K sur les spectres à haute et moyenne
fréquence (figures 4.2(a) et (b)), ce qui permet de calculer une enthalpie d’activation
de 0,50 eV (50 kJ mol−1) et un temps de relaxation limite de 10−14 s environ.

L’amplitude du pic M2 est de l’ordre de 10−4, et parait augmenter avec le vieillis-
sement (figure 4.6(a)). Toutefois, comme le fond d’amortissement diminue nette-
ment lors du vieillissement, l’amplitude est difficile à déterminer précisément. Les
courbes de la figure 4.6(a) ont donc été ajustées par un pic de relaxation élargi (selon
l’équation 2.9), avec une enthalpie d’activation fixée à 0,50 eV, superposé à un fond
exponentiel (figure 6.2). Ces simulations indiquent un facteur d’élargissement α−1

d’environ 3 et une intensité de relaxation ∆ associée au pic d’environ 5× 10−4 pour
toutes les durées de vieillissement. L’intensité de relaxation associée au pic M2 reste
donc à peu près constante au cours du vieillissement, malgré les apparences.

Au cours du revenu, la diminution d’amplitude du pic est toutefois clairement établie
(figure 4.7(a)). Le pic commence à diminuer entre 350 et 400 K, pour disparaitre
après revenu à 500 K. De même que le pic M1, il peut toutefois être rétabli par
écrouissage (figure 2.18) ce qui indique qu’il est lié au mouvement de dislocations.
Un revenu à une température inférieure à 380 K ne semble pas affecter M2, ce qui
le différencie des pics observés à la même température dans la martensite vierge
(chapitre 2).
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Figure 6.2 Ajustement (fit) du pic M2 pour différentes durées de vieillissement
(nuance 0,6C, traitement FP).

Le pic parait environ deux fois plus large qu’un pic de Debye classique (équation 2.7)
ayant les mêmes paramètres d’activation. Un tel élargissement du pic est typique
des relaxations de dislocations. Contrairement aux pics de défauts ponctuels dont le
temps de relaxation est généralement assez bien défini, les pics de dislocations ont
une distribution de temps de relaxation qui peut être assez large, selon la disparité
des configurations de segments de dislocations [60].

Modèle pour M2

Le pic M2 parait donc bien lié au mouvement de dislocations. À cette température,
on s’attend que seules les segments de dislocations non-vis soient mobiles, le pic γ
étant situé à plus haute température (tableau 2.2). Comme le pic M2 ne dépend
guère de l’amplitude d’oscillation (figure 4.4(a)), en accord avec les observations
de Tkalčec [1], on peut exclure l’hypothèse d’un phénomène d’épinglage et de
décrochage des dislocations.

L’interaction des dislocations avec de l’hydrogène interstitiel est également à rejeter,
au vu de la température du pic et de l’enthalpie d’activation, trop élevées. L’in-
teraction avec le carbone interstitiel parait plus raisonnable. Toutefois, l’enthalpie
d’activation est trop faible pour que cette interaction soit un simple trainage.

Le modèle proposé par Tkalčec (figure 2.19) concerne le mouvement de
décrochements géométriques sur les dislocations vis (les décrochement étant de type
non-vis) contrôlé par la diffusion du carbone le long du décrochement dans le cœur
de la dislocation. L’enthalpie d’activation du pic est toutefois nettement inférieure
à celle de la diffusion du carbone interstitiel libre (HSnoek=0,87 eV dans la ferrite).
On peut justifier cette différence en considérant que la diffusion du carbone dans le
cœur des dislocations est facilitée, la dislocation agissant comme court-circuits de
diffusion.
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t! τM2

0 ≤ t" τM2
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(b)
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Figure 6.3 Modèle pour la relaxation associée au pic M2. (a) Segment de dislocation
vis au repos, possédant des décrochement géométriques, délimité par deux ancreurs
forts (hexagones), et saturé en carbone interstitiel (cercles). (b) M2 : La diffusion
du carbone le long des décrochement leur permet de se déplacer sous l’action de la
contrainte, appliquée à t=0, jusqu’à être bloqués par les ancreurs forts.

Ce modèle prédit une augmentation de l’amplitude du pic avec la densité de dislo-
cations, ainsi qu’il a été observé par écrouissage dans un travail précédent [76]. De
plus l’intensité de relaxation devrait être indépendante de l’amplitude d’oscillation,
ce qui correspond bien aux observations (figure 4.4(a)).

Le modèle de Tkalčec suppose que les atomes de carbone ségrégés sur le cœur de la
dislocation contrôlent le mouvement des décrochements géométriques en diffusant le
long de ces décrochements. On pourrait toutefois supposer que, au lieu de diffuser le
long du décrochement, le carbone puisse être repoussé le long de la dislocation par
le champ de contrainte créé par le décrochement (de type non-vis). Néanmoins, les
aciers étudiés ont des dislocations saturées en carbone. La teneur en carbone dans
la matrice est de 0,4–0,5%mass. pour les échantillons issus de limes ayant subi les
traitements standards, et est logiquement supérieure pour les échantillons carburés
(chapitre 3). Or, dans une martensite contenant plus de 0,2%mass. de carbone, les
dislocations sont pratiquement toujours saturées en carbone [21]. Les atomes de
carbone ne peuvent donc guère être repoussés le long de la dislocation vis par un
décrochement, puisque le cœur des dislocations est saturé (figure 6.3). En outre, il
est possible que la diffusion dans le cœur des décrochements, de type non-vis, soit
favorisé par rapport à la diffusion le long de la dislocation vis à cause de la structure
du cœur.

Le pic M2 est donc interprété par l’interaction des décrochements géométriques
avec le carbone interstitiel ségrégé sur le cœur des dislocations vis, le mouve-
ment des décrochements étant contrôlé par la migration du carbone le long de ces
décrochements.
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6.1.4 Pic de relaxation M4

Le pic M4 est le plus remarquable des pics de relaxation observés sur les spectres.
D’une amplitude élevée, il est clairement visible à toutes les fréquences, et subsiste
même après revenu à 800 K.

Les paramètres d’activation déterminés depuis la figure 4.3(b) sont une enthalpie
d’activation HM4=1,3 eV (120 kJ mol−1) et un temps de relaxation limite τ0 = 3 ×
10−15 s. Ces paramètres sont dans l’intervalle des valeurs trouvées habituellement
pour la relaxation de Snoek-Köster du carbone dans la ferrite et son équivalent dans
la martensite : de 1,3 à 1,9 eV pour H et de 10−15 à 10−19 s pour τ0 [55, 61, 81, 92].
(Des valeurs de 0,95 eV et 10−12 s ont même été relevées pour du fer-carbone de
haute pureté [55]).

Le pic se décale vers les hautes températures lors du revenu (figure 4.7(b)), ce qui
indique qu’une transformation de la microstructure a lieu et entraine une augmenta-
tion du temps de relaxation τ0 ou de l’enthalpie d’activationHM4 (équation 2.11). Les
températures Tp du pic mesurées à différentes fréquences concernent donc des micro-
structures différentes. Comme le temps de relaxation augmente au cours du revenu,
les paramètres d’activation donnés par le diagramme d’Arrhenius en figure 4.3(b)
ne sont probablement pas très précis. En particulier, l’enthalpie d’activation HM4
est probablement légèrement sous-estimée.

Des mesures complémentaires ont donc été effectuées après revenus, de façon à avoir
une microstructure stable, dans un seul et même pendule, afin d’éviter des variations
dans l’amplitude d’oscillation ou de la mesure de température. Une large plage de
fréquence a été utilisée, en effectuant des mesures en mode forcé depuis les basses
fréquences et des mesures en mode libre à la fréquence de résonance. Les positions
mesurées pour le pic M4 sont reportées en figure 6.4. Ces résultats indiquent une
enthalpie d’activation HM4 de 1,4 eV (140 kJ mol−1) et un temps de relaxation limite
τ0 d’environ 10−16s. Ces valeurs sont probablement plus précises que les précédentes.

Le pic M4 parait environ deux fois plus large qu’un pic de Debye classique
(équation 2.7) ayant les mêmes paramètres d’activation. Comme pour le pic M2,
un tel élargissement du pic est typique des relaxations de dislocations [60], en par-
ticulier de la relaxation de Snoek-Köster [31].

L’amplitude du pic par rapport au fond est difficile à déterminer précisément. Il
apparait toutefois clairement qu’elle diminue avec le revenu. Ainsi, l’amplitude du
pic M4 mesurée à haute fréquence (figure 4.2(a)) est plus faible qu’à plus basse
fréquence (figures 4.2(b,c)) à cause du décalage en température du pic.

Selon l’équation 2.8, l’intensité de relaxation ∆ est liée à la diminution de module
dynamique (défaut de module) associée au pic. En considérant la pente du module
avant et après le pic M4 dans la figure 4.2(b), le défaut de module ne semble pas être
de plus de 2%. Si M4 est deux fois plus large qu’un pic de Debye classique (α−1 = 2,
selon l’équation 2.9), alors l’amplitude du pic devrait être d’environ ∆/2α−1 = ∆/4.
L’amplitude de M4 devrait ainsi être au maximum de 2 × 10−2/4 = 5 × 10−3. Il
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(a) Revenu 6 h à 550 K (b) Revenu 6 h à 620 K

Figure 6.4 Diagrammes d’Arrhenius du pic M4 tiré de mesures effectuées dans un
pendule après revenu. Les mesures ont été réalisées en mode forcé, excepté pour la
mesure à 6,8 Hz.

semblerait alors que M4 soit superposé à un fond d’amortissement élevé. Mais il
est très probable que des effets de revenu masquent le défaut de module associée
à M4.

Modèle pour M4

Si le pic M2 est dû aux mouvement de décrochements géométriques le long de dis-
locations vis contrôlé par la migration du carbone dans le cœur, on peut considérer
qu’à plus haute température, la formation de paires de décrochements permette à
la dislocation de balayer une aire plus grande, donnant naissance au pic M4 (fi-
gure 6.5).

Selon ce modèle, similaire au modèle proposé par Seeger pour la relaxation de Snoek-
Köster [43], on s’attend à ce que l’enthalpie d’activation HM4 soit essentiellement
égale à la somme de l’enthalpie d’activation HM2 du pic M2 et de l’enthalpie de
formation d’une paire de décrochements sur une dislocation vis H�form.

Or H�form = 0,8–0,9 eV (tableau 2.3), HM2 = 0, 5 eV et HM4 =1,4 eV.

On a donc effectivement : HM4 ≈ H�form +HM2, ce qui conforte le modèle présenté
en figure 6.5.

Le pic M4 peut donc être attribué à la mobilité des dislocations vis par forma-
tion et migration de paires de décrochements contrôlée par la diffusion le long du
décrochement du carbone ségrégé sur le cœur de la dislocation.

Le décalage du pic vers les hautes températures lors du revenu (figure 4.7(b)) est un
indice d’une augmentation du temps de relaxation limite τ0. Or dans notre modèle,
τ0 peut être considéré comme proportionnel au carré de la longueur L des segments
de dislocations (équation 2.23). Le décalage du pic pourrait donc être expliqué par
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Figure 6.5 Modèle pour les relaxations associées aux pics M2 et M4. (a) Segment
de dislocation vis au repos, possédant des décrochement géométriques, délimité par
deux ancreurs forts (hexagones), et saturé en carbone interstitiel (cercles). (b) M2 : La
diffusion du carbone le long des décrochement leur permet de se déplacer sous l’action
de la contrainte, appliquée à t=0, jusqu’à être bloqués par les ancreurs forts. (c) M4 :
La formation de paires de décrochements permet de balayer une aire plus grande.

une augmentation de L. Quant à la diminution d’amplitude du pic M4, on peut
l’attribuer à une diminution de la densité de dislocation Λ (équation 2.23). Ces deux
effets ont été confirmés par des observations microscopiques [88].

Augmentation d’amplitude de M4 avec la teneur en carbone

Dans le modèle proposé dans ce travail pour le pic M4, l’intensité de relaxation ∆M4
devrait être essentiellement la même que pour la relaxation de Snoek-Köster d’après
les modèles de Schoeck et Seeger (équation 2.22), et donc être indépendante de la
teneur en carbone. Pourtant, nos résultats indiquent clairement que l’amplitude du
pic augmente bien avec la teneur en carbone (figure 4.9), même si une saturation a
lieu pour des temps de traitement de 30 min ou plus (figures 4.14). L’augmentation
de l’amplitude du pic M4 avec la teneur en carbone est corroborée par les résultats
obtenus par d’autres auteurs (figure 2.20).

Or, dans la ferrite, il a été reporté que l’amplitude du pic de Snoek-Köster augmente
avec la teneur en interstitiels (figure 2.14). Toutefois, ces résultats ne concernent
que de faibles teneurs en carbone, et les interprétations données en section 2.1.4 ne
sauraient donc s’appliquer au pic M4. En effet, les dislocations dans une martensite
contenant plus de 0,2%mass. de carbone sont pratiquement toujours saturées en
carbone [21].
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Cette valeur de 0,2%mass. est en accord avec des observations réalisées du cœur
de dislocations vis dans la martensite par sonde atomique tomographique [29]. Il
a été montré que l’atmosphère de carbone interstitiel autour d’une dislocation sa-
turée contient environ 21 atomes de carbone par distance interatomique du fer le
long de la dislocation (vecteur de Burgers a

2 [111]). Pour que 0,2%mass. de carbone
soit entièrement ségrégé sur les dislocations, il est nécessaire d’avoir une densité de
dislocations d’environ 9×1015m-2. Cette valeur parait d’un ordre de grandeur raison-
nable, en accord avec les observations microscopiques réalisées dans la nuance 1,2C
(figure 1.8(a)). Elle est toutefois un peu plus élevée que ce qui est généralement ren-
contré dans la martensite [93], mais il faut tenir compte du fait que les dislocations
ne sont pas le seul type de défaut sur lequel le carbone peut ségréger.

Comme les échantillons non carburés contiennent déjà 0,4–0,5%mass. de carbone
interstitiel, l’ensemble des échantillons de la présente étude peut être considéré
comme ayant des dislocation saturées en carbone. On ne devrait donc pas obser-
ver de dépendance de l’amplitude du pic M4 avec la teneur en carbone.

On peut alors essayer de modifier le modèle du pic M4 (figure 6.5), en tenant compte
des spécificités de la martensite par rapport à la ferrite. La martensite en lattes
et la ferrite fortement écrouie ont toutes deux une forte densité de dislocations,
avec le cœur des dislocations vis dissocié sur trois demi-plans (figure 1.12). Mais
la martensite se différencie de la ferrite par sa maille tétragonale et sa teneur en
carbone généralement bien plus élevée.

1 er modèle : augmentation de la déformation anélastique avec la teneur en carbone

Comme l’intensité de relaxation est égale au rapport de la déformation anélastique
maximale ε∞a sur la déformation élastique εe (équation 2.4), un modèle fai-
sant dépendre ∆ de la teneur en carbone doit faire dépendre la déformation
anélastique ε∞a avec la teneur en carbone (équation 2.4). Or le cœur des disloca-
tions est certainement saturé en carbone. Mais on pourrait imaginer que le carbone
situé hors du plan de glissement de la dislocation joue un rôle dans l’augmentation
de la déformation anélastique.

Dans le cas du modèle illustré en figure 6.5, on a considéré que la
déformation anélastique provenait du mouvement des dislocations. On peut donc
écrire [31] :

εa(disl) = αΛ b u, (6.1)
où α < 1 est un facteur géométrique, b est le vecteur de Burgers et u le déplacement
moyen des dislocations. Si le champ de contrainte de la dislocation entraine le
saut d’interstitiels à proximité, ces interstitiels sont susceptibles d’induire une
déformation anélastique supplémentaire, proportionnelle à l’aire Λu balayée par
les dislocations et à la concentration d’interstitiels C :

εa(int) = ΛuκC, (6.2)
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où κ est un facteur d’efficacité. On obtiendrait alors que la déformation anélastique
totale dépend de la concentration en interstitiels C :

εa = Λu (b+ κC) (6.3)

Ce modèle rappelle l’interprétation de Köster de la relaxation de Snoek-Köster
selon laquelle la déformation anélastique est induite par la migration d’intersti-
tiels ségrégés sur le cœur des dislocations (section 2.1.4). Ce modèle pose toutefois
quelques problèmes. On peut admettre facilement que le champ de contrainte de
la dislocation entraine la migration d’interstitiels, même situés à une certaine dis-
tance de la dislocation. Mais pour augmenter la déformation anélastique totale, il
faudrait que le passage de la dislocation induise une redistribution des interstitiels
susceptible de relaxer la contrainte macroscopique appliquée à l’échantillon, et que
cette redistribution reste stable après le passage de la dislocation, alors que la maille
martensitique, tétragonale, possède des sites préférentiels selon une orientation bien
définie (chapitre 1). Donc, après passage de la dislocation, les interstitiels devraient
retourner à leur position d’équilibre.

Si les interstitiels à proximité du cœur des dislocations n’ont pour effet que de freiner
le mouvement des dislocations, cela aura tendance à augmenter le temps de relaxa-
tion τ , et de décaler le pic à plus haute température, mais pas d’augmenter l’intensité
de relaxation. En fait, si les interstitiels se situent à une certaine distance des dislo-
cations, ils formeraient plutôt des obstacles non thermiquement activés, susceptibles
de donner un fond d’amortissement plutôt qu’un pic de relaxation [60].

2 e modèle : augmentation de la densité de dislocations avec la teneur en carbone

La dépendance d’amplitude de M4 avec la teneur en carbone pourrait être indi-
recte. L’augmentation de l’intensité de relaxation ∆M4 avec la teneur en carbone
interstitiel pourrait, selon l’équation 2.22, être causée par une augmentation de Λ
ou de L. L’hypothèse d’une augmentation de L à Λ constant n’est guère justifiable.
L’augmentation de ∆M4 avec la teneur en carbone pourrait alors être causée par une
augmentation de Λ, de la même manière que l’augmentation d’amplitude du pic de
Snoek-Köster avec le taux d’écrouissage (figure 2.14).

La forte densité de dislocations Λ dans la martensite provient de l’accommodation
plastique des contraintes induites par la transformation martensitique (chapitre 1).
Or, en augmentant la teneur en carbone, on augmente le changement de volume lors
de la transformation martensitique (figure 6.6). En effet, les paramètres des mailles
austénitique et martensitique varient à la fois avec la température et avec la teneur
en carbone. La différence de volume entre les deux mailles augmente :
– à température constante quand la teneur en carbone augmente ;
– à teneur en carbone constante quand la température diminue [94].
Or, en augmentant la teneur en carbone, on diminue la température MS à laquelle
l’austénite se transforme en martensite (figure 1.6). Donc, en augmentant la teneur
en carbone, plus de dislocations doivent être créées pour accommoder les contraintes
générées lors de la transformation.
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Figure 6.6 Revue de résultats présentant le changement de volume lors de la transfor-
mation martensitique d’aciers au carbone en fonction de la teneur en carbone. D’après
Moyer et Ansell [94].

De plus, avec la diminution de la température MS, les dislocations formées lors
de la transformation martensitique sont moins mobiles. Celles-ci ne peuvent donc
s’annihiler aussi rapidement qu’elles le feraient à plus haute température.

On s’attend donc à une augmentation de la densité de dislocations Λ dans la marten-
site avec la teneur en carbone. Une telle augmentation a effectivement été observée
par d’autres auteurs [93, 95]. La différence de ∆M4 observée entre les échantillons
ayant subi des traitements carburants longs ou courts (figure 4.9) est d’environ 50%.
Les résultats tirés de la littérature (figure 6.7) présentent une assez forte disparité
(peut être à cause de vitesses de trempe différentes), mais sont tout à fait compatibles
avec une augmentation de l’intensité de relaxation de l’ordre de 50%. L’augmenta-
tion de la dépendance de l’amplitude du pic M4 avec la teneur en carbone peut donc
raisonnablement être attribuée à la variation de la densité de dislocation.

Toutefois, comme observé en figure 4.14, l’amplitude du pic M4 sature après 30 min
de cémentation. Cela pourrait signifier que la surface de l’échantillon, à laquelle les
mesures de spectroscopie mécaniques sont plus sensibles, est saturée en carbone.
Mais on remarque également sur la figure 6.7 que la densité de dislocations dans
la martensite semble ne plus augmenter au-delà d’une certaine teneur en carbone.
En effet, pour de telles teneurs en carbone, on tend à former de la martensite en
plaquettes plutôt qu’en lattes (figure 1.6). Les contraintes deviennent alors accom-
modées par la formation de macles plutôt que de dislocations.
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twinning which occurs partly as a lattice invariant shear.
Figure 2 shows the effect of Ni content on the disloca-

tion density in Fe–Ni martensite. As Ni content increases
up to 23%, the dislocation density in the lath martensite in-
creases slightly. This composition dependence in Fe–Ni al-
loys is much smaller than in Fe–C alloys. On the other
hand, the dislocation density in untwined region of the
lenticular martensite in Fe–31Ni alloy is lower than those of
lath martensite in Fe–Ni alloys with less than 23% Ni in the
same way as Fe–0.78C alloy in Fe–C alloys. This suggests
that the occurrence of partial twinning results in the de-
crease of dislocation density in martensite. The composi-
tion dependence from 0 to 23% on the dislocation density
is similar to the previous studies by Chaudhuri et al.4)

However, Chaudhuri et al. showed that the dislocation den-
sity measured by X-ray diffraction increases sharply in the

range of Ni content over 30% which exhibits the lenticular
martensite, although the dislocation density measured from
TEM is not so high. They considered that this difference is
caused by the loss of dislocations on thinning foils for TEM
observation. If the effect of thin foil exists, the dislocation
density measured by TEM should be always lower than
those measured by X-ray analysis. However, as is shown in
Fig. 2, their results of dislocation densities for lower Ni
contents are nearly the same between X-ray and TEM mea-
surements. So it can be considered that the thin foil effect
on the dislocation density might be small. One of the possi-
ble reasons is the decrease in the mosaic particle size by the
presence of fine transformation twins in the lenticular
martensite.13) This might result in the increase in the appar-
ent dislocation density by the analysis of X-ray line-broad-
ening.

The origin of the high density dislocations in the lath
martensite is the plastic accommodation of transformation
strain in the martensite. The austenite matrix is also de-
formed because of such a strain. Dislocations in austenite
are inherited into martensite.14) Therefore, several factors
which affect the dislocation density in the laths can be con-
sidered as follows. With decreasing in Ms temperature, the
dislocation density in the martensite would increase be-
cause the amount of recovery by auto-tempering after trans-
formation is small. With increase in the shape strain (m)
and the volume change (|DV/V |) on transformation, the
amount of plastic accommodation in martensite and austen-
ite would increase, resulting in the increase in the disloca-
tion density within the martensite. The invariant plane
strain, such as the shape strain in martensitic transforma-
tion, can be resolved into two components, i.e. a shear com-
ponent and a dilatational component, which is equivalent to
the volume change upon martensitic transformation. Thus,
the shape strain and the volume change have different effect
on plastic accommodation. If the strength of austenite and
martensite increases, the dislocations which are introduced
in austenite and martensite would decrease.

Figure 3 shows the relationship between the dislocation
density in lath martensite and the Ms temperature (Fig.
3(a)), the shape strain (Fig. 3(b)) and the volume change at
Ms temperature (Fig. 3(c)), respectively. As Ms temperature
decreases from 993 to 630 K, the dislocation density in-
creases from 0.0026 to 0.61% carbon. On the other hand,
the dislocation density in Fe–Ni alloys is nearly constant in
spite of a large drop (435 K) in Ms temperature by the addi-
tion of Ni up to 23%. Thus, it can be concluded that Ms

temperature itself does not affect to the dislocation density
significantly. The shape strain of martensitic transformation
in Fig. 3(b) was calculated by phenomenological theory of
martensitic transformation with double shear mecha-
nism.15,16) The dislocation densities in Fe–C and Fe–Ni al-
loys seem to have no relationship to shape strain. The vol-
ume expansion at Ms in transformation from austenite to
martensite in Fe–C and Fe–Ni alloys in Fig. 3(c) was 
estimated by previous studies.17,18) There is a good 
correlation between the volume change and the dislocation
density in lath martensite. Therefore, the volume change
seems to be the most dominant factor influencing the dislo-
cation density in the lath martensite. However, other factors
such as the strength of austenite and martensite seem to be
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Table 2. Dislocation density in lath martensite.

Fig. 1. Variation of dislocation density in lath martensite with
carbon content in Fe–C alloys.

Fig. 2. Variation of dislocation density in lath martensite (Fe–0,
11, 15, 23% Ni) and lenticular martensite (Fe–31% Ni)
with Ni content in Fe–Ni alloys.

Figure 6.7 Variation de la densité de dislocations dans la martensite avec la teneur
en carbone (mesures effectuées par microscopie électronique à transmission). D’après
Morito [93].

En conclusion, l’augmentation d’amplitude du pic M4 avec la teneur en carbone
est attribuée à l’augmentation de la densité de dislocations. Le modèle présenté en
figure 6.5 n’est donc pas à remettre en cause, car l’effet du carbone sur l’amplitude
de M4 est un effet indirect.

En outre, on peut noter qu’au refroidissement (figure 4.10), l’amplitude de M4
reste supérieure dans des échantillons longuement carburés malgré un recuit
à 800 K. La microstructure (densité de dislocations) parait ainsi plus stable dans
les échantillons carburés, plus particulièrement pour les nuances 1,0C et 1,2C que
pour la nuance 0,6C (figure 4.11).

6.1.5 Maximum M3

À 380 K, les spectres d’amortissement présentent un maximum local noté M3 à haute
fréquence, qui apparait à moyenne fréquence comme un épaulement sur le flanc basse
température du pic M4 (figures 4.2(a) et (b)). Les courbes de calorimétrie présentent
un pic P1 débutant à la même température (figure 5.6). C’est pourquoi M3 peut
être considéré comme dû à une transformation de structure.

Dans cette gamme de température, on s’attend à la précipitation de carbures de
transition, tels que des carbures ε ou η (voir chapitre 1). Par comparaison avec des
résultats similaires [24,27] (figure 2.26), le pic de calorimétrie P1 peut être attribué
à cette précipitation. Dans le travail de thèse de Tkalčec, seuls des carbures η ont
été détectés dans la nuance 1.2C [1, 88].
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La précipitation de carbures de transition entraine un appauvrissement de la mar-
tensite en carbone interstitiel. Cette diminution de la teneur en carbone permet
d’expliquer l’augmentation du pouvoir thermoélectrique après revenu à 380 K (fi-
gure 5.4).

De précédentes mesures dans la nuance 1.2C [1, 78] ont montré que, autour de
la température ambiante, l’amortissement dépend d’interactions à longue distance
entre le carbone interstitiel et les dislocations non vis. Ce fond d’amortissement tend
à augmenter avec la température, mais diminue quand la teneur en carbone intersti-
tiel diminue. Le maximum M3 observé à 380 K à haute fréquence (figure 4.2(a)) peut
donc être attribué à l’appauvrissement de la martensite en carbone interstitiel dû à
la précipitation des carbures de transition. La diminution du fond d’amortissement
peut également être partiellement due à l’ancrage des dislocations par les carbures
de transition.

La tendance normale du module élastique est de diminuer avec la température. Tou-
tefois, un appauvrissement en carbone interstitiel tend à augmenter le module de
la martensite [18]. L’évolution du module élastique mesuré à température ambiante
avec la température de revenu est présentée en figure 6.8. Les revenus ont été ef-
fectués sur la nuance 1,2C par pas de 25 K, et le module a été calculé à partir de la
fréquence d’oscillation à température ambiante dans un pendule libre (équation 2.16)
ou dans l’appareil à lame vibrante (équation 2.15). L’augmentation du module non
relaxé MN depuis 380 K est clairement démontrée. De plus, la diminution du fond
d’amortissement est probablement accompagnée d’une diminution de l’intensité de
relaxation ∆, causant une augmentation du module relaxé (équation 2.8).

Figure 6.8 Évolution des modules d’Young et de cisaillement mesurés à température
ambiante, respectivement à haute et moyenne fréquence, en fonction la température
de revenu (nuance 1,2C, échantillon issu de lime FP). Le module augmente nette-
ment depuis 380 K, mais ne présente pas une augmentation spéciale autour de 520 K
(températures indiquées par les lignes traitillées).
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Ainsi, la variation de la pente de la courbe de module dynamique observée de-
puis 380 K à haute et moyenne fréquences (figure 4.2(a) et (b)) doit être attribuée
à la précipitation des carbures de transition. À basse fréquence (figure 4.2(c)), cet
effet n’est visible qu’au-delà de 450 K, car il est masqué par le défaut de module
associé au pic de relaxation M4.

Les résultats ci-dessus indiquent tous que la précipitation de carbures de transition
opère depuis 380 K. Cette précipitation tend à diminuer l’amortissement et à aug-
menter le module élastique.

6.1.6 Maximum M5 et anomalie de module

Une anomalie de module est observée à 520 K ou 670 K selon la nuance (figure 4.2).
Elle est accompagnée, pour les mesures à basse fréquence (0,01 Hz), d’un pic d’amor-
tissement M5. (Pour la nuance 0,6C, M5 est moins visible que dans les nuances 1,0C
et 1,2C, car il apparait à 670 K et est superposé au fond à haute température.)

Les courbes de calorimétrie présentées dans ce travail (chapitre 5) présentent des
pics P2 et P2’ en cöıncidence avec l’anomalie de module et le pic d’amortis-
sement M5. Ces observations sont similaires à celles obtenues par d’autres au-
teurs [24,27] (figure 2.26). Des résultats complémentaires de diffraction de rayons X,
de microscopie et de dilatométrie [24, 26, 27] montrent que le pic P2 est dû à la
décomposition de l’austénite résiduelle en ferrite et cémentite. Le pic P2’ peut rai-
sonnablement être attribué au même phénomène dans la nuance 0,6C. Ceci est
corroboré par le fait que le traitement cryogénique, utilisé pour éliminer l’austénite
résiduelle, réduit l’amplitude des pics P2 et P2’ pour les échantillons cémentés (fi-
gure 5.7).

En chauffant à 1 K min−1, l’austénite résiduelle se décompose autour de 520 K pour
les nuances 1,0C et 1,2C (pic P2), mais autour de 670 K pour la nuance 0,6C (pic P2’)
après traitement standard. Les échantillons cémentés de nuance 0,6C présentent
même les deux pics P2 et P2’ (figure 5.7). Or, d’après le tableau 3.1, la principale
différence de composition est la teneur en silicium de la nuance 0,6C. Et d’après
les résultats d’analyse dispersive en énergie (chapitre 3), la plupart du silicium se
trouve en solution solide. Or, le silicium en solution substitutionnelle est connu
pour retarder la transformation des carbures de transition en cémentite. Et en effet,
les courbes de calorimétrie (figure 5.6) montrent un pic P3 dans les nuances 1,0C
et 1,2C, situé au-delà du pic P2, attribuable à la transformation des carbures de
transition en cémentite [24, 27]. Or, à la même température, ce pic P3 n’est pas
visible pour la nuance 0,6C. Le pic P3 est décalé vers les hautes températures, et il
est peut-être superposé au pic P2’.

Une explication à ce retardement de la formation de cémentite est que le silicium
est soluble dans les carbures de transition, mais pas dans la cémentite. Il doit
donc être rejeté afin que la cémentite puisse se former [96, 97]. Comme l’austénite
résiduelle se décompose en ferrite et cémentite, retarder le début de la formation
de cémentite devrait également retarder la décomposition de l’austénite résiduelle.
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Effectivement, dans les aciers bainitiques, le silicium est connu pour limiter la forma-
tion de cémentite depuis l’austénite [15]. La température élevée de décomposition de
l’austénite résiduelle pour la nuance 0,6C après traitement standard peut donc être
attribuée à sa plus forte teneur en silicium. Dans le cas des échantillons cémentés de
nuance 0,6C (figure 5.7), l’austénite se décompose en deux temps. Il semble ainsi qu’à
plus forte teneur en carbone, le silicium ne suffise pas à retarder la décomposition
de toute l’austénite résiduelle.

Interprétation du maximum M5 :

Les spectres d’amortissement mesurés à basse fréquence (figure 4.2(c)) présentent
un pic M5 en cöıncidence avec le pic de calorimétrie P2/P2’. (Pour la nuance 0,6C,
M5 est moins visible que dans les nuances 1,0C et 1,2C, car il apparait à 670 K et est
superposé au fond à haute température.) Les transformations de phase (par exemple
les transformations martensitiques) peuvent être associées à un pic d’amortissement.
L’amplitude d’un tel pic augmente typiquement avec Ṫ /ω (le rapport de la vitesse
de chauffage/refroidissement et de la fréquence angulaire) [98,99].

Cette dépendance peut être comprise depuis la définition du facteur de perte
mécanique (equation 2.1), qui est proportionnel à la quantité d’énergie dissipée du-
rant une période. Plus la vitesse de chauffage sera élevée, et plus la fréquence sera
basse, plus la quantité de matière transformée au cours d’une période, et donc plus
le facteur de perte mécanique sera élevé.

Or la (figure 4.5) montre que l’amplitude du pic M5 (de même que celle du fond à
haute température) dépend effectivement de Ṫ /ω. Cela confirme que M5 est lié à
une transformation de phase. Un tel effet n’a, à la connaissance de l’auteur, pas été
reporté auparavant. La dépendance du fond à haute température en Ṫ /ω reflète en
outre les changements de structure dans le matériau.

L’amplitude du pic M5 parait à peu près proportionnelle à Ṫ /ω, ce qui explique que
le pic ne soit visible ni à haute ni à moyenne fréquence (figures 4.2(a) et (b)). En effet,
le pic M5 a une amplitude d’environ 10−2 à basse fréquence. Ainsi, en extrapolant,
l’amplitude devrait être d’environ 2 × 10−4 à moyenne fréquence et 10−7 à haute
fréquence. Effectivement, aucun pic n’est visible à haute fréquence, bien qu’une bosse
apparait clairement à 520 K sur le spectre à moyenne fréquence de la nuance 1,0C
(figure 4.2(b)). Cette bosse pourrait être due à la composante non transitoire [99]
du pic de transformation de phase M5. Le fait que cette bosse ne soit pas visible à
haute fréquence pourrait alors être dû à la plus faible amplitude d’oscillation εmax,
ce qui indiquerait que la composante non transitoire dépend de εmax. Cette bosse
pourrait également être due à un brusque diminution de l’amplitude du pic M4 avec
l’anomalie de module, comme observé en figure 4.8.



90 CHAPITRE 6. DISCUSSION

Interprétation de l’anomalie de module

La décomposition de l’austénite résiduelle est associée à une anomalie de module dy-
namique, qui se traduit sur les courbes de module par une augmentation de la pente.
La transformation de l’austénite en ferrite est en effet accompagnée d’une augmen-
tation du module non relaxé, d’après des mesures de vélocité ultrasonique [100]. En
appliquant ces résultats aux équations 2.15 et 2.16, on peut déterminer que la varia-
tion de module liée à la décomposition de 10%vol. d’austénite correspond à une aug-
mentation de module de l’ordre de 0,9% 1. Cela correspond à peu près aux anomalies
de module observées pour les nuances 1,0C et 1,2C (figure 4.2(a)). Toutefois, après
traitement standard, la nuance 0,6C contient nettement moins d’austénite résiduelle
que les autres nuances (section 6.2.1), de sorte que l’anomalie de module devrait être
bien plus faible. Or cela ne correspond pas aux observations, l’anomalie de module
pouvant au contraire paraitre plus élevée pour la nuance 0,6C (figure 4.2(a)).

Des mesures du module élastique à température ambiante après revenus (figure 6.8)
confirment que l’anomalie de module ne peut être due à une augmentation du module
non relaxé. En effet, le module n’augmente pas spécialement pour des températures
de revenu autour de 520 K. Au contraire, l’augmentation du module ralentit à partir
de cette température. L’anomalie de module doit donc être essentiellement due à un
effet dynamique.

L’anomalie de module doit refléter une diminution de mobilité des dislocations, par
épinglage ou par diminution de la densité de dislocations. Un épinglage soudain des
dislocations par des précipités est peu probable, car la plupart du carbone dans la
matrice a déjà précipité à cette température, et la formation de cémentite est atten-
due à une température supérieure à 520 K, d’après les courbes de calorimétrie.

Ainsi, l’annihilation de dislocations parait être la meilleure hypothèse pour expliquer
l’anomalie de module. La diminution de la densité de dislocations abaisserait l’inten-
sité de relaxation, en particulier celle liée au pic M4. Le module relaxé aurait donc
tendance a remonter, alors que l’amplitude du pic M4 diminuerait.

Pour que la densité de dislocations diminue, celles-ci doivent pouvoir s’annihiler ou
migrer vers les joints de grains. La décomposition de l’austénite résiduelle semble
donc favoriser la mobilité des dislocations.

Puisque la décomposition d’austénite résiduelle conduit à la formation de cémentite,
on pourrait s’attendre que les germes de cémentite favorisent la précipitation du car-
bone interstitiel. Dans cette gamme de température, la plupart du carbone intersti-
tiel dans la matrice martensitique a déjà formé des carbures de transition. C’est ainsi
que ni les mesures de diffractions de rayons X ni celles de pouvoir thermoélectrique
ne montrent une diminution spéciale de la teneur en carbone interstitiel après re-
venu à la température où apparait l’anomalie de module : 520 K pour la nuance 1,2C
(figures 1.11). Néanmoins, ces techniques ne sont guère sensibles au carbone ségrégé

1. Pour ce calcul, on a en outre tenu compte du fait qu’une dilatation a lieu lors de la
décomposition de l’austénite résiduelle, ce qui est susceptible d’augmenter la fréquence mesurée.
Mais cet effet est toutefois faible car la décomposition de 6%vol. d’austénite n’entraine qu’une
dilatation de 0,04% [22].
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sur les dislocations. Ces atomes de carbone sont plus stables que les interstitiels
libres dans la matrice, mais ils sont toutefois susceptibles de précipiter si des germes
de cémentite sont formés. Comme ces atomes sont ceux qui interagissent le plus avec
les dislocations, leur appauvrissement dans le cœur des dislocations est à même d’ex-
pliquer la mobilité accrue des dislocations, en association avec la décomposition de
l’austénite. Il est également possible que l’interface martensite-austénite devienne un
puits à dislocations lors de la décomposition de l’austénite, favorisant l’annihilation
des dislocations.

On a montré que M4 diminue de façon prononcée en cöıncidence avec l’anomalie de
module (figure 4.8). On peut tenter d’évaluer cette diminution en prenant avantage
du fait que l’anomalie de module n’apparait pas à la même température pour la
nuance 0,6C que pour les autres. On peut supposer que la diminution générale de
l’amplitude du pic M4 en fonction de la température de revenu est semblable dans les
trois nuances, excepté la brusque diminution associée à l’anomalie de module.

La figure 4.8 est alors intéressante car elle présente le pic M4 pour les trois nuances,
après revenu à 600 K et 700 K. Ces deux températures sont au-delà de la température
de l’anomalie de module pour les nuances 1,0C et 1,2C (520 K), mais situées de part
et d’autre pour la nuance 0,6C (670 K). Or, après revenu à 600 K, l’amplitude de
M4 est plus grande pour la nuance 0,6C que les autres nuances, avec une différence
d’environ 1.5 × 10−3. Après revenu à 700 K, l’amplitude est cette fois plus faible
pour la nuance 0,6C, avec une différence d’environ 0.5× 10−3. Ainsi, la diminution
d’amplitude de M4 associée à l’anomalie de module est d’environ 1.5× 10−3 + 0.5×
10−3 = 2× 10−3 pour la nuance 0,6C.

Pour les nuances 1,0C et 1,2C, on doit cette fois analyser les spectres mesurés
à haute et moyenne fréquences (figures 4.2(a) et (b)). Comme les échantillons
sont mesurés sans revenu préalable, c’est la température du pic qu’il convient de
considérer. À haute et moyenne fréquences, le pic M4 apparait respectivement à
590 K et 470 K. Ces deux températures sont toutes deux au-deçà de la température
de l’anomalie de module pour la nuance 0,6C, mais situées de part et d’autre pour
les nuances 1,0C et 1,2C. Or, à haute fréquence, l’amplitude de M4 est plus grande
pour la nuance 0,6C que les autres nuances, avec une différence d’environ 1.5×10−3.
À moyenne fréquence, l’amplitude est cette fois plus faible pour la nuance 0,6C, avec
une différence d’environ 1.5×10−3. Ainsi, la diminution d’amplitude de M4 associée
à l’anomalie de module est d’environ 3× 10−3 pour les nuances 1,0C et 1,2C.

On rappelle que le pic M4 est deux fois plus large qu’un pic de Debye, et que
l’intensité de relaxation doit donc être égale au quadruple de l’amplitude du pic.
D’après l’équation 2.10, l’augmentation de module dynamique liée à la brusque
diminution d’amplitude de M4 doit être de 4× 2× 10−3 = 8× 10−3 environ pour la
nuance 0,6C et de 4× 3× 10−3 = 1.2× 10−2 pour les nuances 1,0C et 1,2C.

La brusque diminution d’amplitude du pic M4 parait donc bien suffisante pour jus-
tifier l’anomalie de module, correspondant à une augmentation de l’ordre de 1%.
Si l’intensité de relaxation ∆ liée au pic M4 diminue, le module relaxé aura donc
tendance a remonter, alors que l’amplitude du pic M4 diminuerait. Ce cas de figure
est simulé en figure 6.9. Le pic M4 est simulé depuis les paramètres d’activation
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calculés à l’aide du diagramme d’Arrhenius (figure 4.3). L’amplitude est difficile à
déterminer, mais c’est la variation d’amplitude qui importe ici. L’intensité de relaxa-
tion ∆ diminue donc de 10−2, en accord avec les calculs précédents. L’effet sur le
module est similaire à l’anomalie observée sur les spectres des figures 4.2(a) et (b).
Dans le cas des mesures à haute fréquence, l’anomalie de module est plus visible
pour la nuance 0,6C que pour les autres nuances, conformément à ce qui est ob-
servé en figure 4.2(a). L’anomalie de module calculée pour les nuances 1,0C et 1,2C
est toutefois presque invisible (figure 6.9(a)), car le pic M4 se situe au-delà de la
température de décomposition de l’austénite. L’anomalie de module observée pour
les nuances 1,0C et 1,2C en figure 4.2(a) doit alors être attribuée à une diminution
du fond d’amortissement, et pas seulement du pic M4.
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Δ

(a) 1,0C/1,2C, haute fréquence

Δ

(b) 0,6C, haute fréquence

Δ

(c) 1,0C/1,2C, moyenne fréquence

Δ

(d) 0,6C, moyenne fréquence

Figure 6.9 Calcul de l’effet d’une brusque diminution de l’intensité de relaxation ∆
sur le pic d’amortissement M4 et sur l’évolution du module dynamique. On considère
que ∆ passe d’un niveau 1 à un niveau 2 autour de la température de décomposition
de l’austénite résiduelle : 520 K pour les nuances 1,0C et 1,2C et 670 K pour la
nuance 0,6C. Les spectres sont calculés pour des fréquences haute et moyenne, et
peuvent ainsi être comparés aux figures 4.2(a) et (b).
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6.2 Exploitation des résultats

L’ensemble des techniques utilisées dans ce travail a permis d’observer les effets
des différents traitements thermochimiques sur la composition et la microstruc-
ture. Les observations de microscopie (figure 3.4) ont confirmé que les traitements
de cémentation enrichissent effectivement les échantillons en carbone. Ces trai-
tements affectent les spectres d’amortissement ainsi que les mesures de pouvoir
thermoélectrique et de calorimétrie.

6.2.1 Teneur en austénite résiduelle

Il est important d’évaluer la teneur en austénite résiduelle, car c’est une phase de
faible dureté, à même de détériorer considérablement les performances mécaniques
d’une lime. Or, la teneur en austénite résiduelle peut être estimée à l’aide des
courbes de calorimétrie, en considérant une enthalpie de transformation d’environ
5 kJ mol−1 ≈ 90 J g−1 [22].

La teneur en austénite des échantillons de nuance 0.6C, 1.0C et 1.2C ayant
subi les traitements standards (figure 5.6) peut être estimée respectivement à
4, 10 et 9%vol. Ceci est consistant avec de précédentes mesures de diffraction de
rayons X synchrotron qui avaient indiqué 7%vol. d’austénite résiduelle pour la
nuance 1,2C [101].

Concernant les échantillons ayant subi les traitements de cémentation gazeuse, la
figure 5.8 met en évidence l’effet du traitement cryogénique sur les courbes de calo-
rimétrie d’échantillons de nuance 1,2C cémentés 30 min, 1 h ou 2 h. Après traitement
cryogénique (figure 5.7(b)), les trois pics P2 ont une amplitude semblable par rap-
port au fond, ce qui indique une teneur en austénite résiduelle de 10%vol. pour les
trois durées de traitement (soit à peine plus que les 9% trouvés dans les échantillons
issus de limes FP). Par contre, le pic P2 dans les échantillons non cryogénisés (fi-
gure 5.7(a)) est bien plus haut. Pour des durées de cémentation de 30 min, 1 h et 2 h,
les fractions volumiques d’austénite sont ainsi respectivement de 26%, 32% et 35%.
Les quantités d’austénite résiduelle transformée lors du traitement cryogénique sont
donc respectivement de 16%, 22% et 25%vol.

Pour les échantillons de nuance 1,0C cémentés 2 h (figure 5.7), le pic de calo-
rimétrie P2 indique des teneurs en austénite de 12% et 40%vol., respectivement
pour les échantillons cryogénisés et non cryogénisés. Pour la nuance 0,6C, l’austénite
résiduelle se décompose en deux temps. Il faut donc additionner les aires des pics P2
et P2’. Les teneurs d’austénite calculées sont alors de 4% et 16%vol. après et avant
traitement cryogénique.

Il y a donc une forte variation de la tendance des nuances à contenir de l’austénite
résiduelle. Les teneurs élevées en austénite des échantillons carburés par rapport aux
échantillons issus de limes FP sont imputables à la teneur plus élevée en carbone
(comme expliqué au chapitre 2), mais pourraient également être en partie dues à
une trempe moins drastique [17]. La tendance de la nuance 1,0C à contenir plus
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d’austénite résiduelle que les autres nuances est probablement due à sa teneur en
nickel, élément gammagène (stabilisant la phase austénitique notée γ) bien connu
et utilisé dans la plupart des aciers austénitiques.

On peut maintenant comparer ces quantité d’austénite transformées lors du trai-
tement cryogénique aux mesures de pouvoir thermoélectrique de la figure 5.5. Les
augmentations de pouvoir thermoélectrique dues au traitement cryogénique sont re-
portées dans le tableau 6.1. On en déduit que dans les nuances 1,2C, 1,0C et 0,6C,
chaque %vol. d’austénite résiduelle abaisse le pouvoir thermoélectrique respective-
ment de 0.09 µV K-1, 0,12 µV K-1 et 0,14 µV K-1. L’effet de l’austénite résiduelle est
donc du même ordre de grandeur dans les trois nuances, malgré des variations liées
à la composition.

Tableau 6.1 Augmentation de pouvoir thermoélectrique ∆S due au traitement
cryogénique (d’après la figure 5.5).

Nuance Durée de cémentation ∆S [µV K-1]

1,2C 30 min +1,4
1,2C 1 h +2
1,2C 2 h +2,1
1,0C 2 h +3,3
0,6C 2 h +1,7

À noter qu’une forte teneur en austénite résiduelle affecte également le pic d’amortis-
sement M4 (figure 4.13). Le pic est de bien plus faible amplitude dans l’échantillon
non cryogénisé, contenant 40%vol. d’austénite, que dans le cryogénisé, contenant
12%vol. d’austénite. Cela est facilement explicable par le fait que le pic M4 est in-
duit par une relaxation ayant lieu dans la martensite, et non dans l’austénite.

Les spectres d’amortissement de la figure 4.13 montrent un épaulement parti-
culièrement visible à 520 K sur le pic M4. Cet épaulement est trop important pour
n’être dû qu’à diminution de M4. On peut supposer que le fond diminue, ou bien
que le pic M5 devient plus visible à cause de la plus forte teneur en austénite,
ou bien encore qu’un pic de relaxation caractéristique de l’austénite, comme ob-
servé par d’autres auteurs [80] dans des aciers martensitiques, apparait autour de la
température de tranformation de l’austénite résiduelle.

6.2.2 Enrichissement en carbone interstitiel

Le pouvoir thermoélectrique s’est révélée la technique la plus sensible à la teneur
en carbone interstitiel. On a vu dans la section précédente que cette technique est
également sensible à la teneur en austénite résiduelle, mais les mesures de calo-
rimétrie permettent de corriger cette influence. Le pouvoir thermoélectrique est en
outre sensible à la composition élémentaire. Ainsi, la nuance 0,6C, dont on a vu que
la teneur en silicium dans la matrice martensitique constitue la principale différence
avec les autres nuances, a un pouvoir thermoélectrique nettement inférieur à celui
des autres nuances.
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Effet de la composition sur le pouvoir thermoélectrique

Le silicium est communément utilisé dans certains aciers afin d’augmenter la
résistivité (aciers électriques), ce qui doit logiquement entrainer une diminution du
pouvoir thermoélectrique (équation 2.28). En comparant les compositions des trois
nuances (table 6.2), et considérant que la quantité de carbone dans la matrice est
similaire (chapitre 3), le silicium est le seul élément à même d’expliquer le faible
pouvoir thermoélectrique de la nuance 0,6C par rapport aux autres.

Le chrome, présent en plus grande teneur dans la nuance 0,6C que dans les autres,
forme des carbures alliés, précipitant à une température plus élevée que celle à la-
quelle le fer forme de la cémentite (donnant justement parfois lieu à un durcissement
secondaire situé autour de 700 K [18]). Si le chrome présent dans la matrice a pour
effet d’élever le pouvoir thermoélectrique, sa précipitation pourrait justifier une di-
minution du pouvoir thermoélectrique.

L’influence du chrome a pu être déterminée grâce à l’étude d’une quatrième nuance
commerciale (1.4110), de composition très similaire à la nuance 0,6C (table 6.2),
excepté une teneur bien plus importante en chrome. Or, après recuit d’une heure
à 800 K (réalisé afin de mettre les échantillons dans un même état), le pouvoir
thermoélectrique mesuré dans la nuance 1.4110 était bien plus élevé que dans la
nuance 0,6C (respectivement 6,28 µV K−1 contre -0,38 µV K−1). Le chrome en solu-
tion dans la matrice parait donc bien élever le pouvoir thermoélectrique. La dimi-
nution du pouvoir thermoélectrique pour des revenus au-delà de 700 K (figure 5.4)
pourrait donc être due à la précipitation de carbures de chrome.

Tableau 6.2 Compositions chimiques des aciers étudiés et d’une quatrième nuance
commercial (pourcentages massiques, principaux éléments)

Élément C Cr Mn Si

Nuance 1,2C 1,23 0,64 0,34 0,22
Nuance 1,0C 0,95 0,55 1,04 0,17
Nuance 0,6C 0,62 0,55 1,10 1,02
Nuance 1.4110 0,54 0,14 1 1

Évaluation de la teneur en carbone par le pouvoir thermoélectrique

Des mesures de diffraction de rayons X synchrotron ont été réalisées durant le travail
de thèse de Tkalčec [1], ce qui a permis de calculer la teneur en carbone interstitiel
d’échantillons de nuance 1,2C revenus à différentes températures, et de relier ces
teneurs aux mesures de pouvoir thermoélectrique (figure 1.11).

On se propose de réutiliser ces résultats de diffraction, mais de les corréler aux
mesures de pouvoir thermoélectrique en tenant compte de l’effet de l’austénite
résiduelle. En effet, d’après la section précédente, la nuance 1,2C ayant subi un trai-
tement standard contient 9% d’austénite, chaque % d’austénite abaissant le pouvoir
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thermoélectrique de 0,09 µV K−1. Or l’austénite se décompose vers 520 K. Pour cor-
riger l’effet de l’austénite résiduelle, on ajoute donc 0, 09 × 9 = 0, 81 µV K−1 au
pouvoir thermoélectrique des échantillons revenus à une température inférieure à
500 K (figure 6.10(a)). (Les échantillons revenus à une température de 550 K ou
plus ne contiennent plus d’austénite résiduelle, et ne nécessitent donc aucune cor-
rection.)

La relation entre la teneur en carbone interstitiel et la variation de pouvoir
thermoélectrique qu’elle entraine est indiquée en figure 6.10(b). Après correction, il
apparait que cette relation peut très raisonnablement être considérée comme linéaire,
comme trouvé par d’autres auteurs [85]. On obtient ainsi :

C = −0, 097 (S − S800K), (6.4)

où C est le pourcentage massique de carbone interstitiel, S la valeur en µV K−1

du pouvoir thermoélectrique corrigé de l’effet de l’austénite résiduelle, et S800K la
valeur en µV K−1 du pouvoir thermoélectrique mesuré après revenu à 800 K (qui est
considéré comme correspondant à une teneur nulle en carbone interstitiel).

À noter que la relation entre la teneur en carbone et le pouvoir thermoélectrique est
en théorie non linéaire. On considère que la variation de pouvoir thermoélectrique
avec la teneur en carbone interstitiel est essentiellement due à la diffusion des
électrons. Or l’équation 2.29 peut se réécrire :

ρimp = ρ0
Sd0 − Sd

Sd − Sdimp
. (6.5)

En assumant que l’augmentation de résistivité due au carbone interstitiel est propor-
tionnelle à sa concentration C : ρimp = KC, et que la concentration en interstitiels
après un recuit à 800 K peut-être considérée comme nulle, on obtient alors :

C = ρ0

K

−(S − S800K)
(S − S800K) + (S800K − Sdimp)

, (6.6)

où (ρ0/K) et (S800K − Sdimp) sont des constantes. En comparant les équations 6.4
et 6.6, on peut conclure que S800K − Sdimp � S − S800K.

Les teneurs en carbone interstitiel calculées selon l’équation 6.4 sont présentées en
figure 6.11 en fonction de la température de revenu. On observe une bonne corres-
pondance avec les teneurs en carbone calculées depuis les mesures de diffraction de
rayons X.

On peut également calculer les teneurs en carbone des échantillons de nuance 1,2C
cémentés. En particulier, les échantillons préchauffés sous azote et cryogénisés après
la trempe contiennent 10%vol. d’austénite résiduelle, et d’après la figure 5.4, on a
S800K = 7, 93 µV K−1. Les teneurs calculées sont présentées dans le tableau 6.3, où
elles sont comparées à la teneur calculée pour un échantillon issu de lime FP ayant
subi le même vieillissement de 16 jours (figure 5.2). Les échantillons cémentés ont
logiquement une teneur en carbone interstitiel nettement plus élevée que l’échantillon
issu de lime FP, non carburé. À noter cette dernière teneur, de 0,38%mass., est
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(a) Correction de l’effet de l’austénite résiduelle
sur le pouvoir thermoélectrique. (L’austénite est
éliminée pour les revenus au-delà de 520 K.)

(b) Effet d la teneur en carbone interstitiel
sur le pouvoir thermoélectrique. Une relation
linéaire est trouvée après correction de l’effet
de l’austénite résiduelle.

Figure 6.10 Corrélation entre le pouvoir thermoélectrique et la teneur en
carbone interstitiel d’échantillons standards (FP) de nuance 1,2C. Le pouvoir
thermoélectrique S800K mesuré après revenu à 800 K est pris en référence, car cor-
respondant à une teneur à peu près nulle en carbone interstitiel).

Figure 6.11 Teneur en carbone interstitiel d’échantillons standards (FP) de
nuance 1,2C en fonction de la température de revenu calculée à partir des me-
sures de diffraction de rayons X ou des mesures de pouvoir thermoélectrique selon
l’équation 6.4.
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inférieure à la teneur en carbone de la matrice calculée à 0,45%mass. environ à
partir de la teneur en carbures observée sur les images de microscopie (figure 3.2),
qui est de 12%vol. environ pour la nuance 1,2C (en accord avec les observations
précédentes de Tkalčec [1]). Cela peut s’expliquer par le fait qu’une partie du carbone
est ségrégée sur les défauts de structure (jusqu’à 0,2%mass. [21]), et que le pouvoir
thermoélectrique ainsi que la diffraction de rayons X sont principalement sensibles
au carbone interstitiel libre dans la matrice. Cette ségrégation du carbone doit donc
de même affecter les échantillons cémentés, dont les teneurs en carbone interstitiel
calculées en tableau 6.3 doivent également être un peu sous-estimées.

Tableau 6.3 Teneurs massiques en carbone interstitiel C calculées selon l’équation 6.4
pour la nuance 1,2C après différents traitements. (Les échantillons cémentés ont été
préchauffés sous azote et cryogénisés.)

Traitement C

Cémenté 30 min 0,43%
Cémenté 1 h 0,50%
Cémenté 2 h 0,53%
Issu de lime FP 0,38%

À noter que si l’échantillon issu d’une lime FP peut être considéré comme
ayant une concentration homogène en carbone interstitiel, ce n’est pas le cas des
échantillons carburés, dans lesquels il y a un gradient de concentration du cœur de
l’échantillon vers sa surface. La teneur en carbone interstitiel calculée à partir du
pouvoir thermoélectrique pour ces échantillons est donc une sorte de concentration
moyenne.

Cinétique d’enrichissement en carbone interstitiel

Il est possible de calculer approximativement les courbes de diffusion théoriques du
carbone interstitiel dans les échantillons minces (épaisseur de 0,5 mm) en considérant
que l’atmosphère carburante constitue un réservoir infini de carbone ayant un po-
tentiel carbone de 1,3 (un pouvoir carburant tel que l’atmosphère serait en équilibre
avec un acier contenant 1,3%mass. de carbone). Le potentiel carbone de l’atmosphère
est contrôlé par mesure du point de rosée. On considère que la matrice est en phase
austénitique, la température du four étant d’environ 800◦C. Le coefficient de diffu-
sion du carbone est donc donné par :

D = D0 exp
(
H

kT

)
,

avec D0 = 20 × 10−6 m2 s−1 et H = 142 kJ mol−1 [102]. On peut donc utiliser
l’équation classique de diffusion :

C(x)− C0

CS − C0
= erfc

(
x

2
√
Dt

)
,
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où C(x) est la teneur en carbone à une distance x de la surface, C0 = 0, 45% est la
teneur en carbone interstitiel initiale dans la matrice (valeur dans la nuance 1,2C
déduite de la teneur en carbures observée par microscopie), CS = 1, 3% la teneur
en carbone à la surface, et t la durée de cémentation. En tenant compte du fait
que la diffusion opère depuis les deux faces de l’échantillon, on obtient les profils de
diffusion présentées en figure 6.12.

Figure 6.12 Profils théoriques de teneur en carbone interstitiel selon la durée de
cémentation.

Ces courbes correspondent à des teneur en carbone interstitiel moyennes données
dans le tableau 6.4. Ces teneurs théoriques sont nettement plus élevées que les
teneurs calculées depuis la mesure du pouvoir thermoélectrique (tableau 6.3), par-
ticulièrement pour les traitements les plus longs. Il existe plusieurs raisons à cela,
en plus des incertitudes sur les mesures et sur le coefficient de diffusion D, qui va-
rie aussi bien avec la teneur en carbone [103] qu’avec les éléments d’alliage [104].
Premièrement, une partie du carbone en solution dans l’austénite ségrège sur les
défauts (voire précipite) après la trempe. Or le pouvoir thermoélectrique est prin-
cipalement sensiblement au carbone libre dans la matrice. Deuxièmement, comme
le révèle la figure 3.3(a), la surface des échantillons est initialement décarburée. La
teneur en carbone interstitiel dans la matrice est donc probablement amoindrie en
surface avant la cémentation. Troisièmement, la figure 3.4 montre que des carbures
sont formés en surface des échantillons pour les durées de cémentation supérieures
à 30 min. Ces carbures formés indiquent que la matrice avoisinante est saturée en
carbone interstitiel. Le carbone supplémentaire apporté par l’atmosphère a ainsi
tendance à être piégé par les carbures, ce qui ralentit l’enrichissement en carbone
interstitiel au cœur de l’échantillon pour les longs traitements de cémentation.

La formation de carbures pour les longs traitements de cémentation peut être ex-
pliquée à l’aide du diagramme de phase fer-carbone (figure 1.1). À la température
du traitement (environ 800◦C), la teneur maximale de carbone en solution dans
l’austénite est de 1,2% environ. Or l’atmosphère carburante avait un potentiel car-
bone contrôlé à 1,3, et serait donc par définition en équilibre avec un acier contenant
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Tableau 6.4 Teneurs massiques en carbone interstitiel moyennes théoriques C pour
des échantillons de nuance 1,2C selon la durée de cémentation.

Durée de cémentation C

30 min 0,72%
1 h 0,84%
2 h 0,99%

1,3% de carbone, contenant des carbures. Toutefois la figure 3.4 montre que pour
des traitements de 2 h, la surface des échantillons est entièrement carburée. Ainsi,
il apparait que si le potentiel carbone est plus élevé que la teneur maximale en car-
bone interstitiel, la teneur en carbures peut augmenter jusqu’à former une couche
massive, dont la teneur en carbone est pourtant nettement supérieure au potentiel
carbone.

À noter que les carbures se forment moins facilement dans la nuance 0,6C. Ceci est
attribuable à la présence de silicium en solution solide, qui retarde la formation de
cémentite, comme vu précédemment.

La figure 3.3(a) montre qu’un échantillon de nuance 1,2C cémenté 30 min a une
surface appauvrie en carbures s’il y eu préchauffage sous azote, mais pas s’il y a
eu une cémentation directe. Il y a donc eu une décarburation lors du préchauffage,
malgré l’atmosphère protectrice d’azote. (Ceci est probablement dû à une entrée
d’air ambiant lors de l’ouverture du four pour y placer les échantillons.) Mais para-
doxalement, le pouvoir thermoélectrique des échantillons préchauffés sous azote est
toujours inférieur à celui d’échantillons ayant été cémentés directement (figure 5.5).
Malgré une décarburation initiale, les échantillons préchauffés sous azote présentent
une teneur en interstitiels supérieure à celle des échantillons directement cémentés.
On peut comprendre ceci du fait que ce préchauffage a été utilisé dans le but d’éviter
la formation de suie sur les pièces froides. La formation de suie parait donc gêner la
carburation.

6.2.3 Microstructure et propriétés mécaniques

Les traitements carburants ont été effectués afin d’élever la teneur en carbone inter-
stitiel. Toutefois, deux autres effets ont été observés : l’augmentation de la teneur
en austénite résiduelle et la formation de carbures.

Microdureté

La dureté augmente avec en carbone interstitiel, comme le montre la comparaison des
échantillons non carburés (figure 5.9) et de ceux carburés 30 min et cryogénisés (fi-
gure 5.10(a)). Ces échantillon contiennent en effet des teneurs similaires en austénite
résiduelle (respectivement 9%vol. et 10%vol. pour la nuance 1,2C, d’après les calculs
précédents) et en carbures (car le traitement de 30 min n’entraine pas la formation
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de nouveaux carbures, d’après la figure 3.4). Cet effet du carbone interstitiel explique
la corrélation observée entre la teneur en carbone interstitiel et la dureté mesurées
au cours du revenu dans la nuance 1,2C (figures 1.10 et 1.11).

La forte teneur en carbone des échantillons cémentés non cryogénisés entraine tou-
tefois une forte teneur en austénite résiduelle, qui peut être abaissée par traitement
cryogénique (figure 5.7). Or une forte teneur en austénite résiduelle, phase de faible
dureté, est très préjudiciable à la dureté (figure 5.10(b)). Le traitement cryogénique
permet toutefois de limiter cette teneur, ce qui augmente considérablement la du-
reté.

L’effet du traitement cryogénique sur la dureté est le moins marqué pour les
échantillons cémentés 2 h, alors que ce sont ces échantillons qui contiennent le plus
d’austénite résiduelle (section 6.2.1). Cela est attribuable à la formation de cémentite
qui à lieu pour les traitements les plus longs (figure 3.4). La cémentite est en effet
une phase très dure (environ 1000 Hv [105]), bien qu’une martensite riche en carbone
a une dureté comparable. En effet, les échantillons cémentés 30 min et 2 h ont des
duretés comparables d’après la figure 5.10(a), malgré une forte différence de teneur
en carbures (figure 3.4).

La dureté augmente donc avec teneur en carbone interstitiel et la teneur en carbures.
Augmenter la teneur en carbone interstitiel peut néanmoins promouvoir la présence
d’austénite résiduelle, qui abaisse la dureté.

Performances des limes

Les limes BS des trois nuances ont des performances similaires malgré des teneurs
en carbures très différentes (figure 5.11(a)). La présence de carbures n’est donc pas
essentielle à de bonnes performances, qui doivent pouvoir être obtenues par une
martensite riche en carbone seule.

Les carbures semblent même néfastes pour les performances des limes. En effet, les
limes cémentées 2 h ont des performances très faibles (non représentées sur la fi-
gure 5.12 car les quantités de matière limée étaient nulles ou presque nulles). On
pouvait s’attendre à de piètres performances en observant les images de microscopie
(figure 3.5), où une couche massive de carbure apparait en surface des échantillons
cémentés 2 h. Cette couche à la fois fragile et de rugosité relativement faible est catas-
trophique pour les performances des limes. Mais même pour les limes cémentées 1 h,
où la surface est simplement enrichie en carbure qui ne coalescent pas, les perfor-
mances sont moins bonnes que pour des limes cémentées 30 min (figure 5.12). La
présence de carbures, bien que durs, dans une martensite riche en carbone interstitiel
ne semblent donc pas favoriser les performances d’une lime.

L’effet du traitement cryogénique sur les performances (figure 5.12) confirme que la
faible dureté de l’austénite résiduelle en fait une phase indésirable.

La microstructure idéale pour les performances des limes est donc une marten-
site riche en carbone interstitiel, mais contenant peu de cémentite et d’austénite
résiduelle.



6.2. EXPLOITATION DES RÉSULTATS 103

6.2.4 Recommandations pour un traitement optimal

Le traitement idéal doit donc aboutir à une martensite riche en carbone interstitiel,
tout en évitant autant que possible la formation d’austénite résiduelle et la formation
de carbures.

Le gaz carburant utilisé, un mélange à base de propane avec un potentiel carbone
estimé à 1,3, carbure efficacement les échantillons, comme démontré précédemment.
La durée de cémentation idéale est difficile à déterminer à priori à partir des me-
sures de pouvoir thermoélectrique. Les essais de performances des limes indiquent
toutefois que la cémentation n’a pas à excéder 30 min. Les limes cémentées 30 min,
cryogénisées ou non, présentent globalement des performances supérieures à celles
des limes standards FP de nuance 1,2C.

L’amplitude du pic M4 est peut-être un critère simple pour déterminer la durée
de cémentation idéale : son amplitude augmente avec la teneur en carbone inter-
stitiel (figures 4.9 et 4.10), mais il diminue avec la teneur en austénite résiduelle
(figure 4.13), préjudiciable à la dureté et aux performances mécaniques. Ce pic étant
caractéristique de la martensite, il doit logiquement aussi diminuer si une forte quan-
tité de carbures est formée (on voit peut-être cet effet sur les figures 4.14(b) et (c)).
Certes, l’amplitude de M4 est peu différente entre 30 min et 2 h, mais cela peut
être dû au fait que la surface est déjà presque saturée en carbone interstitiel après
30 min de traitement. (Les mesures de spectroscopie mécanique sont plus sensibles
à la surface de l’échantillon, où les déformations sont plus importantes.)

La durée de cémentation optimale serait donc la durée juste nécessaire pour que
le pic atteigne son amplitude maximale, soit entre 20 et 30 min. Pour les limes, la
géométrie des dents et la rugosité peut favoriser les échanges avec l’atmosphère. La
carburation parait effectivement encore plus rapide, si on compare les teneurs en
carbures des échantillons minces (figure 3.4) et des limes (figure 3.5). Une durée de
cémentation de 20–30 min parait donc optimale, ce qui est parfaitement compatibles
avec les contraintes de production.

Il pourrait se révéler judicieux d’utiliser une atmosphère de cémentation avec un
potentiel carbone légèrement plus faible, inférieur à 1,2 , de façon qu’on ne forme
pas de carbures indésirables en surface. Cela est particulièrement important si la
durée de passage dans le four n’est pas maintenue constante.

Le traitement cryogénique permet d’augmenter les performances. S’il n’est toutefois
pas utilisé, il faut veiller à ce que l’échantillon ne contienne pas trop d’austénite
résiduelle, et donc éviter des nuances à forte teneur en éléments gammagènes.

Le préchauffage sous atmosphère neutre est recommandé car il évite la formation de
suie. On évite ainsi d’une part d’avoir à nettoyer régulièrement le four, et d’autre part
qu’une couche de suie à la surface de l’échantillon ne ralentisse la carburation.

L’usage d’une nuance à très haute teneur en carbone, contenant beaucoup de car-
bures, ne parait pas justifiée si un traitement carburant est utilisé. Il est donc en-
visageable d’utiliser une nuance avec une teneur inférieure à la nuance standard
(1,23%mass.) sans perte de performances.





Conclusion

Trois nuances d’aciers ont été étudiées afin d’analyser et d’optimiser les traitements
thermochimiques pour la production de limes. Les échantillons ont subi soit des
traitements d’austénisation standards : austénisation en bain de sels de cyanure ou
sous atmosphère neutre dans un four à passage, soit de nouveaux traitements sous
atmosphère carburante. Des traitements cryogéniques ont éventuellement été réalisés
après la trempe.

Les spectres d’amortissement ont permis d’identifier trois pics de relaxation ther-
miquement activés, notés M1, M2 et M4, et deux maximums non thermiquement
activés, notés M3 et M5, apparaissant à deux températures fixes quelle que soit la
fréquence de mesure. Le pic M5, associé à une anomalie de module, n’est observable
qu’à basse fréquence.

Les trois pics de relaxation caractérisent la martensite. Le pic M1 est attribué à l’in-
teraction entre atomes interstitiels d’hydrogène et dislocations non-vis. Les pics M2
et M4 sont attribués à l’interaction du carbone interstitiel avec les dislocations, le
pic M2 étant lié à la migration de décrochements géométriques sur les dislocations
vis, et le pic M4 à la formation de paires de décrochements puis leur migration sur
les dislocations vis. Les enthalpies d’activation mesurées pour les pics M2 et M4
confortent cette interprétation. L’amplitude de M4 dépend de la teneur en carbone
interstitiel. Cette variation d’amplitude est attribuée à la plus grande densité de
dislocations induite lors de la trempe par une plus grande teneur en carbone en
solution dans l’austénite.

Le maximum M3, apparaissant à 380 K, est associé à la précipitation de carbures
de transition. Il est attribué à une diminution du fond d’amortissement due à l’ap-
pauvrissement de la martensite en carbone interstitiel. Le maximum M5, associé
à une anomalie de module, est lié à la décomposition de l’austénite résiduelle. Le
maximum M5 est un pic de transformation de phase, dont l’amplitude dépend de
la vitesse de chauffage et de la fréquence de mesure. L’anomalie de module, visible
à toute les fréquences, est attribuée à un effet essentiellement dynamique, dû à une
brusque diminution de la densité de dislocations. Dans l’une des nuances, la présence
de silicium peut retarder la décomposition de l’austénite résiduelle de 150 K.
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Le gaz carburant utilisé, un mélange à base de propane avec un potentiel carbone
estimé à 1,3 , carbure efficacement les échantillons. L’augmentation de la teneur
en carbone interstitiel dans les échantillons carburés peut toutefois entrainer une
plus forte teneur en austénite résiduelle, très préjudiciable à la dureté. L’austénite
peut être en grande partie éliminée par traitement cryogénique, ce qui améliore les
performances mécaniques. Les mesures de calorimétrie permettent de quantifier cette
teneur, qui varie selon la nuance d’acier et selon le traitement thermochimique.

La dureté de la martensite augmente nettement avec la teneur en carbone interstitiel.
Cette teneur peut être quantifiée à l’aide de mesures du pouvoir thermoélectrique,
après correction de l’effet de l’austénite résiduelle.

Les traitements d’une heure ou plus entrainent la formation massive de carbures à
la surface des échantillons. Toutefois, la présence de carbures dans une martensite
riche en carbone interstitiel ne semble pas favoriser les performances d’une lime et
peut même se révéler néfaste.

Le traitement optimal doit donc donner une martensite riche en carbone, mais rela-
tivement pauvre en austénite résiduelle et en carbures. Les limes carburées 30 min
sont ainsi celles qui ont donné les meilleures performances, supérieures aux limes
de production standards. Ce temps de carburation semble conduire à la fois à une
saturation de la surface de l’acier en carbone interstitiel et à une saturation de l’am-
plitude du pic d’amortissement M4. L’amplitude de M4 parait être un critère efficace
pour déterminer le temps de carburation idéal. En effet, cette amplitude augmente
avec la teneur en carbone interstitiel et diminue avec la teneur en austénite résiduelle
et en carbures.

Une durée de carburation sous gaz de 20–30 min parait optimale pour les perfor-
mances. Cette durée est parfaitement compatible avec les impératifs de produc-
tion.

Un traitement cryogénique est conseillé pour optimiser les performances. Si l’on
décide toutefois de ne pas en réaliser, il faut veiller à limiter la teneur en
austénite résiduelle, et donc éviter des nuances contenant beaucoup d’éléments gam-
magènes.
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[1] I. Tkalčec : Mechanical Properties and Microstructure of a High Carbon
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teneurs en carbone en solution à différentes étapes d’un cycle de recuit continu.
Cahiers d’informations techniques de la Revue de Métallurgie, 90(5):685–695,
mai 1993.
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maud, éditeurs : Mechanical Spectroscopy Q-1 2001, chapitre 5.4. Trans Tech
Publications LTD, 2001.

[100] S. E. Kruger et E. B. Damm : Monitoring austenite decomposition by
ultrasonic velocity. Materials Science and Engineering A, 425(1-2):238–243,
2006.
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