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«Les étres de la nature ont une cause et des effessactions humaines ont un
principe et des conséquences ; connaitre les caeseles effets, les principes et les
conséguences, c’'est approcher tres prés de la métradionnelle avec laquelle on parvient a
la perfection »

Confucius



Chapitre I. Introduction générale

En 1997, jai soutenu une thése de Doctorat en é&épes Procédés Industriels a
I'Université de Technologie de Compiégne et jandwalidé ce cycle de formation a ou par
la recherche. Depuis 1998, joccupe la fonctiornviigtre de Conférences a I'Ecole Centrale
de Lille, d'abord au sein de «I'équipe Métallurgieet, depuis 2007, je suis membre du
Laboratoire de Mécanique de Lille (UMR CNRS 8107).

Ma thése, menée au Laboratoire de Catalyse de, lpbetait sur I'élaboration, la
caractérisation et I'expérimentation de catalysedestinés a produire des carburants de
synthése (Fischer-Tropsch), mais I'équipe queifisdgrée en 1998 travaille principalement
sur I'élaboration de matériaux métalliques et lact&ité avec les métaux liquides
(principalement la galvanisation). La métallurgi&tiirait particuliérement et c’est pourquoi
jai a cette époque posé ma candidature a ce pd&e.été recruté en raison de mes
compétences en caractérisation physico-chimiqes gfénie des procédés pour les appliquer
a la métallurgie. Il a donc fallu que jopere uraneersion thématique afin de maitriser les
bases métallurgiques nécessaires a la réalisaétrdds dans ce domaine.

Ce mémoire, écrit en vue d’obtenir I'HabilitationDariger les Recherches, présente
les principaux travaux réalisés depuis 1998. Je desorganisés, non pas de fagon
chronologique, mais autour d’'une question centiabees travaux : « Comment I'élaboration,
la mise en forme et les traitements d’une pieceifient ses propriétés d'usage ? ».

Je tenterai d’expliquer mon implication directe slashacun des themes abordés et
comment, au fil des années, je me suis forgé umpé&rence dans la conduite d’études.
J'aborderai le theme de la direction de recherah@mmment par I'encadrement de stagiaires
(éleves ingénieurs et Masters), de doctorants etapaoordination du travail de plusieurs
chercheurs et enseignants-chercheurs, parfoisddsnsiboratoires ou des pays différents.

Depuis 2004, je suis responsable de l'activité l«agasation » au sein de « I'équipe
Métallurgie ». Cette responsabilité m’a permis daguerrir a la gestion des contrats et a la
direction d’études globales et de réfléchir a li@vele ma carriére dans ce domaine.

Dans un premier chapitre, je situerai le contexdecd mémoire en définissant les
termes employés en ce qui concerne la réalisagquiétes et leurs propriétés d’'usage.

J'aborderai ensuite le probléme de I'élaborationtraitant deux exemples illustrant
limpact de cette étape sur les propriétés de piégeoptimisation d’'une nuance de fonte GL
vis-a-vis de la corrosion par I'aluminium liquideet « effet du vide sur la maitrise de la
teneur en carbone dans les aciers inox issus galage ».

De fagon analogue, Jillustrerai I'effet de la misa forme par deux autres exemples :
« optimisation d’'une fonte GS pour vilebrequinst»>«eélaboration et caractérisation de
mousses d'acier », puis celui des traitements desep par deux nouveaux exemples :
« mécanismes de germination et de croissance désxgdlectifs sur un acier ferritique » et
« galvanisation des aciers déformés a froid — fagn ».

Je conclurai la partie recherche de ce mémoireupar étude, « galvanisation des
fontes — effet sur le comportement en fatigue >, rggroupe l'effet sur le comportement
meécanique de piéces des trois aspects : élabaratisa en forme et traitement.

Enfin, pour terminer ce manuscrit, je présenterai reurriculum vitae détaillé.






Chapitre Il. Piece et propriétés d’'usage

1) Introduction

Une piéce est réalisée pour assurer une fonctiour. &aluer le degré de satisfaction
de la piece, il est nécessaire de traduire la imm&n grandeurs mesurables, qui traduisent les
propriétés d’'usages voulues, par exemple les @dsrimécaniques, la résistance au milieu ou
encore le col(t. Ces grandeurs constituent le calésr charges de la piece pour une
application donnée.

Piece Propriétés~> Fonction

La réalisation d’'une piéce peut étre décomposédmenétapes successives :

1) I'élaboration du matériau,

2) sa mise en forme et

3) ses traitements qui peuvent étre d’ordre mécanithermique, chimique, thermo-
mécanique, thermochimique...

Chaque étape de la realisation de la piece infises propriétés par I'intermédiaire
de parameétres tels que la composition chimiquejitaostructure, les profils de contraintes,
les états de surface, la présence de défauts.ddeglérations philosophiques pourraient nous
amener a développer longuement la notion tresivelale défaut. Nous considérerons
simplement ici qu’'un défaut est une modificationrt partie tres localisée de la piece qui est
susceptible d'affecter notablement ses propriéfdsus rassemblerons ces parametres
caractéristiques sous l'appellatiotiétat de la piece» dans la suite de ce document.

Piece = Matériaux + Mise en forme + Traitement

Sauf cas extréme, il n'est généralement pas néoesda produire une piéce
« parfaite », c'est-a-dire sans aucun défautffit &n effet de satisfaire au cahier des charges.
L'état de la piecdinal doit permettre d’atteindre un niveau de perfance minimal garanti,
les défauts ne devant pas affecter de fagon malesiqgopriétés d’'usage de la piece. Afin de
cibler les paramétres opératoires influents, il demtic capital de connaitre, d’'une part, les
mécanismesconduisant d'état de la pieceet, d’autre part, legmpacts des modifications
apportées sur les propriétés définies dans le cdbagecharges de la piéece.

2) Mécanismes

L’analyse des mécanismes de modificationl’deat de la piecepeut permettre de
déterminer, au moins de facon qualitative, lesipatees influant, sur ses performances.

Prenons comme exemple la solidification d’'un matégpar germination-croissance.
Le nombre de germes qui se forment va déterminequlantité de grains et donc la
microstructure de la piéce. Des embryons de sekdmrment et se dissolvent spontanément
sous l'effet de I'agitation thermique et leur stadiest croissante plus on se rapproche de la
température d’équilibre gfentre états solide et liquide. Lorsque ces emlayganstabilisent,



ils donnent naissance a des germes, qui par leissance, entrainent la solidification du
matériau.

Par des considérations théoriques [1], il est ptesgie déterminer I'expression du
« rayon critique » @) que doit atteindre un embryon supposé sphérigue ge stabiliser et
former un germe :

r __2VTE
c = ——
AHAT

avecy la tension de surface du liquidst la variation d’enthalpie entre les deux phases et
AT=T-Tg I'écart entre la température d’équilibre et la pémature réelle du liquide, appelé
« déstabilisation thermique ».

Cette formule montre bien les influences antagesideAT et de la tension de surface
y sur la germination d’'une nouvelle phase. Ainshglée cas ou la germination ne doit pas
étre favorisée, comme par exemple dans le cas f@diigation d’'un monocristal, il faut que
la solidification se produise a une températurnella proche possible de:,Tc'est-a-dire pour
AT - 0 ou encoreqg — .

C’est dans ces conditions que I'on forme les aubesocristallines en alliage de
nickel pour les réacteurs d’avion (Figure 1-a). déffet, la germination s’amorce en bas du
moule de la piéce ou un seul germe est sélectietrga croissance se produit dans les
conditions les plus défavorables pour la formatidilautres germes, c'est-a-dire a la
température d.

1)

a)

Figure 1 : a) aube de réacteur monocristalline ; bjnatrice et structure du graphite d'une fonte GS

Dans le cas des Fontes Grises a graphite Sphér@i@&), la condition nécessaire
pour obtenir des nodules de graphite sphériquesd@stgmenter fortement la tension
superficielle de la fonte liquidey)( Cette modification va influencer de facon négatie
potentiel de germination du graphite en augmentantC’est pourquoi il est capital de
procéder dans ce cas a une inoculation pour amdecéacon hétérogene la germination du
graphite (Figure 1-b).

Dans ces deux exemples, la maitrise des paramepemtoires de la fabrication
conduit & des évolutions détat de la piecequi améliorent grandement ses performances.
Par contre, il est utopique dans ces deux cas dwivaléterminer la taille exacte du rayon
critigue conduisant a la solidification. Les réatdtdes calculs sont toujours trés éloignés de
la réalité, car ces matériaux ne sont pas constileémétal pur, mais d’alliages de plusieurs
éléments contenant également des impuretés liékgtilisation de matiéres premieres
industrielles. Il est alors beaucoup trop compldeg@rendre en compte tous ces facteurs dans



le calcul pour prédire des valeurs quantitativealistes, d’autant plus que la mesure
expérimentale de la taille des germes dans le easretaux liquides n’est pas une chose
aisée. Cependant, il est possible dévaluer denfagoalitative I'effet de chacun des
parameétresy(ou Tz dans nos exemples) sur le phénoméne de germir@bissance et de
s’en servir pour l'orienter.

3) Impacts

Pour quantifier I'effet des variations tiétat de la piecesur les propriétés d’'usage, on
utilise des grandeurs mesurables définissant laercates charges. Ici aussi on peut
philosopher sur I'adéquation du cahier des chaegees propriétés d’'usage. Le meilleur test
pour mesurer les performances en termes de falstitde longévité d’'une piece, c’est de
I'utiliser. Cependant, il n’est souvent pas possibbur des raisons de temps et de rentabilité
de caractériser les pieces uniquement en usafputitionc définir des essais plus rapides et
moins couteux, que chacun utilisera pour caraetétes propriétés de ses pieces. Ces essais
sont généralement normalisés, mais il arrive agssi des essais soient mis au point pour
caractériser une propriété d’'usage spécifiqgue, cemous le verrons dans les parties relatives
a la corrosion de I'aluminium liquide ou a l'oxydat sélective des aciers en galvanisation
continue.

Comme nous l'avons vu précédemment, l'analyse abéal des meécanismes
conduisant a ugtat de piecelonné permet d’'identifier des parameétres influebésmise au
point du procédé de fabrication consiste finalengenptimiser ces parameétres influents afin
d’obtenir le meilleuiétat de piecau regard du cahier des charges.

Dans les chapitres suivants, je développerai fefigr les propriétés d'usage des
modifications dd’état de la piecentroduites au cours des différentes étapes &blication.
J'ai choisi d'illustrer d’abord par six études mesé&es derniéres années les points relatifs a
I'élaboration du matériau, sa mise en forme et saitement. Puis, une septieme étude
présentera I'effet combiné de ces trois aspecta d@brication sur les propriétés d’'usage de
pieces.
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Chapitre Ill.Le matériau - I'élaboration par voie  liquide

1) Introduction

Parmi les différentes voies d'obtention de matériglnydrométallurgie, réduction
directe, coulée continue, fusion...), jai choisi taiter I'élaboration par fusion a partir de
matériaux de base, car c’est la voie développés daine équipe de recherche.

Le parametre capital dans I'élaboration par vajeitie est la_ composition chimigue
Elle définit I'intervalle de solidification et ledifférentes phases qui se forment au cours du
refroidissement et qui, a terme, conduiront a larastructure finale du matériau et donc
définiront une bonne partie de ses propriétés. déliaitionne donc état de la piéce.

L’effet du procédé d’élaboration sur la compositidnmique du matériau obtenu se
situe éventuellement au niveau de la qualité deserea premiéres, des pertes au feu, de
'ordre d’introduction, des traitements (désoxydatiinoculation, post inoculation, passage
sous vide...).

Les défauts générés pendant I'élaboration agissgalement sur les propriétés du
matériau. Les origines les plus courantes de cksidésont : le retrait volumique, les gaz
dissous, les inclusions.

Matériau => élaboration => fusion => parametres :
- composition chimique
- température
- pression
- solidification
- défauts

Pour illustrer I'effet des parametres liés a I'é@ediion sur les propriétés d’'usage, j'ai
choisi de présenter 2 études réalisées au labaal@ premiére concerne « I'optimisation de
la nuance d'une Fonte Grise a graphite Lamellai@&L() vis-a-vis de la corrosion par
laluminium liquide ». Elle met en évidence I'imgade la microstructure des matériaux
ferreux tels que l'acier ou les FGL sur la résistam la corrosion par un métal liquide.
Lorsqu’'on maitrise I'élaboration du matériau, ilt ggossible de faire apparaitre dans la
microstructure divers constituants tels que leslies de graphite, les structures eutectoides
ou eutectiques de la perlite ou de I'eutectiquesphoreux ou encore les carbures de chrome.
Je montrerai I'effet de cétat de pieceur la diffusion des éléments principaux que sofer
et I'aluminium. Je montrerai également le role éhdents d’alliages qui stabilisent la matrice
(Cr) ou qui, du fait de leur faible solubilité ddies phases intermétalliques formées lors de la
corrosion, se concentrent a des interfaces etibogrst ainsi des barrieres a la diffusion (Si).

La seconde étude concerne « l'effet du vide sunddirise de la teneur en carbone
dans les aciers inoxydables issus du recyclagamcdite étude, je montrerai I'effet direct du
procédé d'élaboration sur la teneur en carbonead&ss inox. Le carbone, dans les aciers
inox, provoque la formation de carbures de chromgj@ints de grains ; ce qui a pour effet de
diminuer localement la teneur en chrome et de fagotes piglres de corrosion. L’objectif
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ici est de limiter au maximum la teneur en carbafie de respecter le cahier des charges de
la norme NF EN 10283 [2].

2) Optimisation de la nuance dune FGL vis-a-vis de la
corrosion par I'aluminium liquide

a) Contexte de cette étude

Cette étude a été menée dans le cadre des acteitéecherche du Pole Fondede
'Ecole Centrale de Lille, en partenariat avec tnéerie de la Scarpe a Arras et du Centre
Régional des Industries de la Fonderie a Gand {@ed). Elle a bénéficié de financements du
Plan Régional Innovation (PRI) de 'ANVAR Nord-Pdes Calais. Outre Jean-Charles Tissier
et moi-méme, enseignants chercheurs permanents,&tatle a vu la contribution de quatre
eléves ingénieurs EC Lille de troisieme année badhi Briere, Yann Grosskost, Jérédme
Sadoun, et Francois-Xavier Lachaussée. Marc Bridandénieur développement chez
Elexience, a participé a la caractérisation parrdsicopie Electronique a Balayage (MEB).
Enfin, Francois Lesaffre et Bruno Haubreux, teciems, ont également apporté leur
concours.

Je me suis occupé plus particulierement de lagadiactérisation du comportement
dans l'aluminium liquide des matériaux élabores| éede des mécanismes et de la cinétique
de corrosion et de la valorisation scientifique désultats (congres, publication). J'ai co-
encadré les travaux des éléves ingénieurstfeainée et ceux de I'ingénieur développement
et des techniciens.

L’aluminisation est une technique de protectionteoita corrosion des toles d’acier.
Les installations d’aluminisation en continu contpat des rouleaux en acier qui permettent
la circulation des tdles dans le bain d’aluminiumuide. Ces rouleaux sont donc
constamment plongés dans le métal liquide a env@@d°C et subissent une corrosion
continue. Dans le but de réduire les colts matéridiindustriel souhaitait utiliser des
rouleaux en fonte a graphite lamellaire. L'objed#f cette étude était alors de comprendre les
mécanismes de corrosion de la fonte par I'aluminiignide a 690°C et d'optimiser sa
composition chimique afin de limiter au maximumteeatorrosion.

b) Etat de I'art

Réactivité fonte - aluminium liquide

La plupart des fontes étudiées dans la littéragolet des nuances résistant a la
corrosion atmosphérique a chaud, donc enrichieshesme, molybdéne ou silicium. Bastien
et Daeschner [3] ont étudié le comportement detdifftes nuances de fonte et d’acier vis a
vis de I'aluminium liquide pour la réalisation dadotiéres. Ces matériaux ont subi I'attaque
de laluminium liquide pendant 8 h et la réactivil€ chacun de ces matériaux a été
déterminée par pesée. Les pertes de masse desilemtatestés sont présentées Figure 2.

La conclusion principale de cette étude est quenksices perlitiques (fontes C, H et
au Mo) résistent mieux a la corrosion par I'alummiliquide que les matrices ferritiques
(fontes au Cr, malléable et acier). Ces auteurspantailleurs montré que l'utilisation de
nuances enrichies au molybdene ou au chrome nenpeésucun intérét et que c’est la nuance
la moins alliée (fonte grise C) qui donne le meitllgésultat.

' Structure interne & EC Lille, qui gére les équipats et les activités de recherche en élaboragomatériaux
métalliques par voie liquide, sous la respons&hilé Jean-Charles Tissier.
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A l'opposé, Podrzucki et Kosowski [4] ont montréegla vitesse de corrosion de
fontes alliées au chrome par un alliage d’alumin&arb29% silicium passe par un minimum
avec la teneur en chrome, la teneur optimale éaxtalentours de 2,9%. Ces auteurs ont
egalement étudié I'effet de I'ajout d’aluminium dala fonte sur sa corrosion et proposent
sans trop d’explication une teneur de I'ordre de5%o.

Fonte 32% Cr |

Fonte malléable |

Acier doux |

Fonte 6% Cr |

Fonte grise H

Fonte 2,5% Mo

Fonte 1,2% Mo

Fonte Grise C

0 1 2 3 4 5 6 4

Pertes en g/2000mm?

Figure 2 : corrosion par I'aluminium liquide pendant 8 h des matériaux testés par [3]

Plus récemment, Galkiat al [5] ont étudié la corrosion de fontes griseseali au
chrome (2,65 a 4,25%) et a I'aluminium (2,53 a 661l ressort de ce travail que quelle que
soit la teneur des éléments d’alliage la vitessecaieosion par I'aluminium liquide est
beaucoup plus faible que pour une fonte non affi€duction de plus de 20%). Par contre, la
variation avec les teneurs en éléments d’additeoeant pas vraiment significatives (+/- 2%).

Dans toutes ces études, aucune micrographie ntésemée et aucune explication
n’est fournie sur les mécanismes par ces différamtsurs.

Gatto et Hugony [6] ont, quant a eux, publieé unadét sur la corrosion par
aluminium pur d’acier doux et de fontes enrichas chrome et aluminium. Ils confirment
gue les fontes sont beaucoup moins sensibles & aattosion que l'acier doux. Cependant,
comme Bastien et Daeschner [3], ils ne retrouvest Ips effets bénéfiques escomptés du
chrome et de I'aluminium. Par contre, ces autetirbaent les différences de comportement
observées a la morphologie du graphite. Le meiltégultat a été obtenu avec des lamelles
nombreuses et denses qui ont visiblement un rdleaeé dans le ralentissement de la
diffusion du fer vers I'aluminium.

Trés récemment, Mountford et Glover [7] ont coréstaie des fontes a hautes teneurs
en phosphore (jusque 1%) présentaient un componten@@arquable vis a vis de la corrosion
par un alliage d’aluminium commercial, mais, la@eg aucune explication n’est donnée. Ces
auteurs ont également testé une fonte a 30% Cneetal5% Al, toutes les deux beaucoup
moins résistantes a ce type de corrosion.

Diagramme fer-aluminium

La réaction entre le fer et laluminium conduit émmmément au diagramme
d’équilibre de la Figure 3 [8] a la formation ddfélientes phases, par diffusion du fer vers
aluminium et inversement de I'aluminium dans ée.f

" Tous les pourcentages donnés dans cette étudmassigues.
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La ferrite @) évolue progressivement en FeAl et peut contel®®@C jusqu'a 33%
d’aluminium. Les composés intermétalliques Re@AB% a 49,5% Al), FAls (53 et 56% Al)
puis FeA} (58 et 61% Al) et enfin I'aluminium saturé en {06% Al) constituent les phases
en équilibre a cette température.

Al-Fe

Atomie Pereent Aluminum

0 20 an 40 50 ] kil B0 a0 100
1600 } ! L : v e A o R L

Temperature °C
o -
B B
a =]
—

Fephls

asarc ¢ BBO.A527C

o (AL}

A

S0l Shutias siscer: = G e " i
Weight Percent Aluminum Al

Figure 3 : diagramme Fer — Aluminium [8]

c) Stratégie
La corrosion de la fonte par I'aluminium liquidesoite principalement de la diffusion
du fer vers I'aluminium [4-6, 9]. Elle est provogugar la différence de potentiel chimique
entre la matrice et le bain d’aluminium. Dans l¢ @& limiter cette diffusion, il est possible
d’'imaginer différents types d’action :
- diminuer le potentiel chimique par un enrichissentenla fonte en aluminium,
- entraver la circulation des atomes par des obstacle
= macroscopiques (lamelles de graphite),
= microscopiques (eutectiques et eutectoides),
= chimiques (éléments d’alliages).
La stratégie mise en place dans I'étude que nomissawmenée pour limiter la corrosion
consiste a combiner ces différentes modificatioaslad microstructure de la fonte et d’en
évaluer l'efficacité sur la corrosion par I'alumim liquide a 690°C.

d) Compositions des fontes

Le choix s’est porté sur des nuances de fonteggtamellaires (FGL) pour obtenir
I'effet d’obstacle des lamelles de graphite et éguent parce qu’elles sont moins chéres que
les fontes a graphite sphéroidal. Le silicium, @gétrhabituellement présent en quantité non
négligeable dans les fontes, devrait permettreodé@er la microstructure de la matrice de la
fonte (de 100% ferritique a 100% perlitique). Afle limiter le potentiel chimique entre la
fonte et le milieu, les nuances ont été enrichmnealeminium.
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Les fontes a I'aluminium

La métallurgie des fontes a I'aluminium est condepuis les années 70, notamment
par les travaux de Defrancq, Van Eeghem et De 8yl]]. L’aluminium est un élément
graphitisant, qui est généralement substitué aiwi et qui permet d’obtenir des fontes GL
de hautes caractéristiques mécaniques [9]. Cepenidgrianche [12] indique qu’a partir de
5% d’aluminium, ce caractére graphitisant dispag&it'aptitude de la fonte & former une
structure blanche est nette pour des teneurs ceespentre 5 et 15%, tandis qu'au dela de
15% Al, on retrouve de la fonte grise.

L’addition progressive d’aluminium a pour effet déminuer la part de carbone
combiné qui passe par un minimum pour 3% Al etgrrimet d’obtenir suivant les cas des
structures exemptes de carbures libres ou entiértepeelitiques [9]. En effet, I'ajout de cet
élément a pour effet de déplacer le point euteetdiddiagramme Fe-C vers la droite et vers
le haut [12]. A partir de 5%, I'aluminium conduiiadissociation de la perlite avec la ferrite
d’'un c6té et les carbures de I'autre. Compte temiladtratégie définie ci-dessus, ce cas n'est
pas idéal, et la teneur en aluminium sera limigeschotre étude a 5% maximum.

Les caracteresi-gene de I'aluminium et du silicium sont ainsi ansiolérer afin de
maitriser la microstructure de la fonte envisagée.

Les propriétés mécaniques ne sont pas au cceurréescppations de cette étude,
toutefois en dessous de 8% d’aluminium, la duréti eésistance mécanique de la fonte
semblent tout a fait satisfaisantes [9-12].

L’aluminium ayant une trés grande sensibilité xyaation, il est donc important de
prendre des précautions dans la réalisation desepi@avec une fonte a l'aluminium,
notamment au niveau du systeme de remplissage dlemo

Le chrome et le phosphore

Comme le montre la bibliographie [3-7], I'effet darome sur la résistance de la fonte
a la corrosion par lI'aluminium est trés contestép&hdant, cet €lément est connu pour
stabiliser la ferrite et la cémentite de la matpeditique.

Les fontes au phosphore sont d’'usage tres courfritd présence de phosphore, dans
des proportions de I'ordre du pour cent, entratnéofmation d’'un eutectique phosphoreux
trés stable.

Ces deux éléments forment des composés tres stidrileda matrice de la fonte et |l
est intéressant d’étudier leur comportement lortad#issolution de la fonte par I'aluminium
liquide.

Stratégie d’étude

Nous avons choisi d’étudier I'effet combiné dedilinium, du chrome, du phosphore
et du silicium sur la vitesse de corrosion pamubainium liquide. Une dizaine de nuances ont
éte élaborées, mais je ne présenterai ici quetksdtats de trois matériaux tres différents au
niveau de la microstructure : un acier non allidNg et deux fontes GL, I'une a matrice
100% ferritique (FGLF) et I'autre 100% perlitigueGLP).

e) Dispositif expérimental

Elaboration - Composition

La composition des 3 matériaux utilisés a été déteye avec un spectrometre a
décharge luminescente LECO GDL-850A et est repaléds le Tableau 1. Les fontes ont été
élaborées dans un four a induction de capacitégdéticoulées dans des moules en sable.
L’acier est une nuance au carbone non alliée cowiaiertype C38 ou AISI 1030.
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Tableau 1 : composition chimique des matériaux teés (%pds.)

Matériau | %C | %Si [%Mn | %Cr | %Al |%P
ANA |0,37/0,25| 0,84 | 0,043 0,031 0,02-
FGLF |3,50/4,50| 0,22 | <0,001<0,001|<0,05
FGLP |3,71/1,76| 0,68 | 1,14 1,93| 0,37

Echantillons pour mesure de la corrosion

Comme il n'existe pas de test normalisé de corrogiar I'aluminium liquide, la
vitesse de corrosion a été évaluée par la méthmetafisiue décrite dans la référence [3]. Les
échantillons sont des cylindreS (= 25 mm, h = 400 mm) comme schématisé Figures4. Il
sont constitués de 4 rondelles, 2 pour les obsensmicrographiques et 2 pour les mesures
de pertes de masse. Ces rondelles sont séparéeepaarties en graphite pour éviter la
réaction des parties latérales avec I'aluminiunuitig. Elles sont assemblées par une vis
axiale. Trois cylindres de chaque nuance ont étéhergés dans un bain de 25 kg
d’aluminium liquide a 690°C (+/- 5°C) en méme temiis ont été sortis du bain, le premier
au bout de 2 h, le second de 8 h et le troisiemesaf® h.

Fixation

Rondelle brute pour micrographie I 15 mm

5 mim

‘L 1
I 10 mm
I

Rondelle usinée pour mlcrographl

Rondelle brute pour pesée

10 mm

Rondelle usinée pour pesee—\
Rondelles de graphlte

—_—
e

A0 mm

Figure 4 : schéma du montage des éprouvettes pouwssais de corrosion

Micrographie — microanalyse

Des micrographies en coupe des revétements foroms de I'immersion dans
'aluminium liquide ont été observées avec un nicope a balayage Hitachi S-3600N. La
microanalyse a été réalisée avec un spectrometdisgersion d’énergie Thermonoran
« Silicon Drift ». Ce systéme permet de tracer«légnes de profil » qui donnent I'évolution
de la teneur de différents éléments le long d’ugueel choisie sur la micrographie, ainsi que
des cartographies par élément chimique.

Mesure de la vitesse de corrosion

Chaque rondelle est nettoyée a I'acétone, séchéesmiccateur pendant 8 h avant la
mesure de sa masse au milligramme avec une baMetier. Aprés la corrosion par
aluminium liquide, les intermétalliques sont diss par de la soude & 20°Bé a chaud. La
rondelle est ensuite nettoyée a I'acétone, passdessiccateur pendant 8 h puis pesée.
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f) Résultats et discussion

Cas de l'acier non allié (ANA)
Le revétemerit

La Figure 5 présente une micrographie en coupecdétement formé sur I'acier en
2 h d’'immersion dans I'aluminium liquide. Les intggtalliques sont constitués de,A&k du
c6té de la matrice et de FeAdu coté du bain, ce qui respecte le diagrammeudibBrp
(Figure 3). Comme d’autres auteurs dans les méomaditons [13-16], on n'observe pas de
FeAl,, alors que thermodynamiquement la formation deegethase est possible [17]. Ceci
peut s’expliquer soit par le fait que sa germimagb sa croissance ne sont pas favorisées [16]
ou soit par une cinétique tres rapide de transfooman une autre phase plus stable. Les
épaisseurs de pAls et de FeA obtenues ont été mesurées a partir de la lignprofd
indiquée sur la micrographie de la Figure 5. Canfament aux observations de [15], la
couche de FAls est plus importante que celle de FgAl

80
| Lig. + FeAk
70
60
X
= 50
s
40
30 V\
20 T T T T
0 50 100 150 200 250
pm

Figure 5 : micrographie MEB du revétement de ANA apes 2 h dans Al liquide et profil de composition
suivant la fleche

Dans la matrice

Pour des temps de séjour plus longs dans I'alumidiquide (8 et 72 h), on observe
la diffusion de Al dans la matrice. La Figure 6-antre une coupe du revétement et de la
matrice. En haut, en gris foncé, on trouve l'aluomm solidifié avec de gros cristaux de
FeAl;, en dessous, en gris plus clair, les intermétaigFe-Al et en bas, en blanc, la matrice
ferreuse. On observe une pénétration sur plusimansde I'aluminium dans la matrice pour
former des intermétalliques. Un zoom de cette ZBigure 7) permet de constater qu’il s’agit
d’'une succession de phases. Les profils des caoatiens en Al, Fe, Si et Mn pour la
traversée de ces intermétalliques sont présentpgeB. Les résultats de l'analyse des 5
zones traversées sont présentés Tableau 2. llguenli la suite suivante : 1) matrice de
ferrite-a, 2) ferrite enrichie en Al, 3) ferrite saturée &h 4) FeAb, 5) FeAls. Cet
enchainement est tout a fait conforme au diagrastigwuilibre (Figure 3). La phase FeAl
qui n'est pas présente dans la partie revétemshiglentifiée a I'intérieur de la matrice, la ou
le fer et 'aluminium ont réagi pour former lesennétalliques. Une hypothése avancée pour
expliqguer ce phénomene peut étre la grande vitaskmuelle se produit la diffusion de
'aluminium dans la matrice. En effet, FeAl'aurait pas encore eu le temps de se décomposer
en FeAls. De plus, a cet endroit, c’est le flux de diffuside I'aluminium dans la matrice qui
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prédomine alors qu’au niveau du revétement, le dleifer vers le bain est plus important. Les
chemins de diffusion sont donc assez différents.

On observe également de petits précipités noire éeg phases 1 et 2, c’'est a dire a la
limite de saturation de la ferrite en aluminiumsQ@eécipités, que nous n'avons pas réussi a
analyser en raison de leur taille trop petite, pant étre des carbures d’aluminium ou du
graphite. On les observe également a I'interfactioceaFeAls au niveau du revétement ainsi
que dans FAls sous une forme vermiculaire (Figure 6-b). lls peodraient de la
dissociation de la perlite de l'acier. La graplatisn du carbure de fer est un phénomeéne
assez connu qui peut en théorie se produire ar pertb00°C [18]. Par ailleurs, plusieurs
études rapportent la présence dgCAllors de la réaction entre aluminium et cémentite o
graphite. Laplanche [19] indique la présence d&CAbans la matrice perlitique de fontes a
aluminium contenant entre 10 et 17% Al. Ces cagbusont sous la forme de complexes
(FesC)(Al4C3)y qui se dissocient pour donner du graphite quanteh&ur en aluminium
atteint 15 a 17%. Cet auteur précise qugCAlse décompose a température ambiante pour
donner des fissures (« criques »). Eenl [20] et Unenaet al [21] ont également observé
des batonnets de &3 dans le cadre de I'élaboration de composites Ab€3, du contact de
graphite avec de I'aluminium liquide.

Figure 7 : micrographie MEB aprés 72 h dans Al : agontraste atomique ; b) cartographie en Al
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Figure 8 : profil de composition suivant la ligne & la Figure 7-a

Tableau 2 : composition moyenne mesurée par EDS sles points de la Figure 7'

Point Fe Al Mn Si Formule la plus
(Yopds.) (Yopds) (Yopds) (Yopds) proche
1 97,3 1,0 1.2 0,9 a-Fe
2 96 a4 67 3a28 1,1 0,4 o-Fe riche en Al
3 64,7 33,0 1,2 0,4 o-Fe saturée en Al
4 51,0 48,1 0,6 0,3 FeAl
5 47,1 51,8 0,9 0,2 BAl 5

Cas de la fonte a matrice ferritique (FGLF)

La micrographie de la Figure 9 présente linterfacdére la matrice de ferrite et le
revétement formé aprés 8 h dans I'aluminium liquide profil de composition qui lui est
associé montre clairement 3 zones dont les conmasicorrespondent a la matrice de la
FGLF (1), a une ferrite saturée en silicium (2)aekintermétallique F&ls (3). Entre les
zones 1 et 2, on distingue une lamelle de grapBiteremarque ici que la ferrite saturée en
silicium (2) ne contient pas d’aluminium et quegi@phite constitue une vraie barriere a la
diffusion, ici du silicium, entre (1) et (2). On rgtate €également que le silicium n’est pas
soluble dans FAls. En effet, Maitra et Gupta [17,22] indiquent quet intermétallique
contient moins de 2% de Si a 600°C et 800°C. Laslt@s présentés sur la Figure 10
concernant une zone d’interface confirment I'enasament en silicium de la ferrite et sa
faible teneur en aluminium lors de la formation oermétalliques.

Cette ferrite riche en Si mais ne contenant pad d’Ast pas en accord avec le
diagramme ternaire FeSiAl (Figure 11) qui indique de composé (FeAl) peut contenir a
la fois 14% Si et plus de 30% Al. Des auteurs [@3] pourtant montré que, dans le cas de
dépbts minces, les atomes de Fe et Al diffusentlsimément a partir de 500°C. Cependant,
on constate aprés 5 h a 500°C que, du coté dé st formé du FeAl a environ 25% Al et,
gue du coté du Fe, il s’est formé une ferrite «rem en Al » a 20%, ce qui tend a montrer que

I La somme peut étre différente de 100% car il §'dgila moyenne de chaque élément sur la zone
considérée, sauf pour Al et Fe de la zone 2 oweElss valeurs max et min qui sont reportées.
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Fe diffuse plus vite dans Al que Al dans Fe. D’astauteurs [24] indiquent que la diffusion
de Fe dans Al commence a 250°C, avant celle deafAk d-e qui débute a 300°C. Une
hypothese pour expliquer dans notre cas la présimaette ferrite saturée en Si sans Al est
'absence de diffusion de I'aluminium dans cettag#h Cela signifie que le flux de diffusion
est & sens unique, seuls les atomes de fer diffwsas I'aluminium. Il semble donc que la
présence initiale dans la matrice de 4% Si blogudffusion de I'aluminium.

Ce comportement est observé sur tout l'interfacecdes intermétalliques et, sur la
Figure 10, on peut voir que méme lorsqu'’ils sortanés dans le revétement les domaines de
ferrite restent saturés en silicium et exemptsudahium.

Gupta [22] a étudié la réaction du fer avec unagéi d’aluminium a 12% Si. Il
constate la formation de la phase Fe{Abi,) avec une teneur en Si d’environ 12%. Dans ce
cas, le silicium présent dans I'aluminium ne joas du tout le méme réle que dans notre cas
ou il est présent dans la matrice ferritique.

On ne trouve pas ici de carbures d’aluminium. @ecit s’expliquer, d’une part, par le
fait qu’il 'y a pas de carbone dans la matricestivmée de ferrite et, d’autre part, que la
formation de AIC; est affectée par la présence de silicium danaitedialuminium [20].

100 1) FGLF

i b
9OMTtrlce )
80
0 | 3)Feal

&Als
60
< Al
S 501
40

0 20 40 60 80

" TN b)
wl \

<50 —~—\/ \/_/\/_ Al
e Fe
30
10 1
0 T T T T
0 5 10 15 20
pm

Figure 10 : aprés 8 h : a) micrographie MEB b) proil de composition suivant la fleche
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Figure 11 : diagramme ternaire aluminium-fer-silicium [17]

Cas de la fonte perlitique (FGLP)

La Figure 12 montre le revétement formé par limsiar de la FGLP dans
aluminium liquide pendant 8 h. On retrouve lesapbs du diagramme de la Figure 3, sans
FeAl,, comme dans les cas précédents. Le Tableau Imenfes compositions des phases
suivantes : la matrice (1), s (2) FeAk (3) et de I'aluminium pur (4).

Figure 12 : aprés 8 h : a) micrographie MEB ; b) cetographie EDS en Al

Tableau 3 : composition chimique des phases pointsur la Figure 12 (%Pds.)

Point Fe Al Mn Si Cr Formule proche
1 94,3 2,45 1,29 1,26 0,54 FGLP matrice
2 |44,6a43,150,3a55,1 <0,1 |36a05 0,5 FeAls
3 41,4 54,0a64®6a1,21,7a40,505a0,6 FeAl;

4 48a5,9| 92,3a94,8 - 0,2a0,7 <0,3 | Alsaturé en fer

On observe la formation d’un liseré fin a I'interéade la matrice et de #ds (Figure
13). Celui-ci semble étre un composé Al-Fe-Si, nsB épaisseur est trop fine pour étre
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analysée par microanalyse. Cependant, I'analyseed?one située plus dans l'intermétallique
(Figure 14) confirme I'enrichissement en siliciunea une teneur maximale voisine de 14%,
ce qui correspond a la composition du compnséu diagramme ternaire Al-Fe-Si (Figure
11). D’autre part, sur la cartographie de la Figlise on peut observer que cette phase
demeure dans les intermétalliques sous la fornpetts lots.

Ici non plus, comme dans le cas de la fonte fgud#j pas de trace de carbures
d’aluminium. Ceci peut étre attribué a la tresdaneur en aluminium au niveau du liseré.
En effet, Laplanche [19] indique qu’a partir de 1@%luminium dans la matrice de la fonte,
les carbures se décomposent en graphite et laipt&ce & une matrice ferrito-perlitique
d’autant plus riche en ferrite que la teneur eregtl élevée. Entre 20 et 28% d’aluminium, la
matrice est entierement ferritique. De plus, laspn&e en teneur élevée de silicium dans le
liseré ne favorise pas la formation de carburekidimium [21].

Tableau 4 : composition chimique des phases pointsur la Figure 13 (%Pds.)

Point Fe Al Si Cr
1 86 8,7 4,5 0,8 Liseré
2 45,5 53,3 1,0 0,2 Al 5
3 95,2 1,9 1,8 1,1 Matrice
r 10
8

Al

Fe
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Figure 14 : aprés 8 h : a) micrographie MEB ; b) pofil de concentration Fe, Al et Si suivant la flech
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Figure 15 : cartographie en Si de la Figure 14 (pkic’est blanc, plus il y a de Si)

Effet du Cr et du P dans la matrice perlitique (FGLP)

Du fait de la présence de chrome et de phosphare ldacomposition chimique de la
FGLP, on trouve dans la matrice des carbures denuhret de I'eutectique phosphoreux
(Figure 16 et Figure 17). Ces derniers se retrauueserés dans le revétement lors de
'attaque de la matrice par I'aluminium (Figure ,18¢ qui prouve leur grande stabilité et leur
résistance a la dissolution. Une étude a montrélayaéfusion du Cr dans l'intermétallique
Fe-Al est beaucoup plus lente que celles de Fe E3) Ces éléments contribuent donc bien
a ralentir le processus global de corrosion dedgioe par I'aluminium liquide.

Figure 16 : carbure de chrome et eutectique phospheux a I'interface matrice — intermétallique

Figure 17 : cartographie EDS du Cr (a gauche) et d@ (a droite) de la Figure 16
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Figure 18 : carbure de chrome dans la zone riche ealuminium : a) micrographie ; b) profil de
concentration suivant la fleche

Cinétique de la corrosion par I'aluminium

La Figure 19 présente I|'évolution de I'épaisseunbgle des intermétalliques en
fonction du temps de séjour dans I'aluminium liguél 690°C. On observe une évolution de
type parabolique assez classique pour la formatien couches intermétalliques par
diffusion [1]. Cependant, les croissances de I'egair (e) n'obéissent pas toutes a la loi
théorique en e = Ktavec n = 1/2. Le Tableau 5 présente les paramitetsn estimés pour
les différents matériaux ainsi que le coefficiere dorrélation R2. Pour la FGLF, le
comportement est proche de la théorie, avec n& @&r contre, en ce qui concerne la FGLP
et I'acier, I'évolution de I'épaisseur des interaiitjues est loin du modele.
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Figure 19 : épaisseur des intermétalliques en forion du temps d'immersion

Tableau 5 : paramétres des cinétiques de croissandes intermétalliques avec une loi de type e = Kt

Matériau K n R2
ANA 210 0,27 0,92
FGLF 37 0,58 0,9999
FGLP 93 0,37 0,992

La Figure 20 montre I'évolution de la perte de reades échantillons en fonction du
temps de séjour dans I'aluminium liquide. On cowstiabord que les trois matériaux ont un
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comportement assez voisin aprés 8 h dans I'alumitiguide & 690°C. Par contre, apres 72 h
les différences sont nettes. L'acier se corrodait@ap plus rapidement que les fontes et la
matrice perlitique résiste mieux que la matriceitigue. De plus, la vitesse de corrosion de
'acier évolue linéairement avec le temps, ce dgmifie théoriquement qu’il 'y a pas de
limitation de la diffusion. Il semble donc que lauche d’intermétalliques a l'interface ne
limite pas la réaction de la matrice avec I'alummi Ce comportement est en accord avec les
observations que nous avons réalisées a I'intedaim-intermétallique, ou c’est 'aluminium
qui diffuse tres rapidement dans la matrice.
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Figure 20 : perte de masse en fonction du temps dimersion

Pour les fontes, I'évolution de la vitesse de csioo est plutdt de type parabolique.
Ce type d’évolution correspond a un mécanisme orteu@tement d’intermétallique s’oppose
a la diffusion des éléments et pour lequel la sigesle diffusion diminue de fagon
proportionnelle a la croissance des intermétalbqli@d aussi ce comportement traduit bien le
mécanisme de diffusion du fer a travers les intéatiigues Fe-Al constaté sur les
micrographies. Ces observations laissent présagernge une stabilisation des pertes de
masse.

Ce n’est pas le cas de I'ensemble des matériatéstelns le cadre de cette étude,
mais les 3 matériaux présentés dans ce mémoireniedd une résistance a la corrosion
meilleure que les matériaux testés dans I'étudBatgienet al [3]. Cependant, notre étude
montre que la durée de 8 h choisi par ces autesirsire peu court pour bien mettre en
evidence les différents comportements.

g) Conclusion :

Cette étude met en avant I'effet de la compositieimique et de la microstructure de
trois matériaux sur leur comportement vis-a-vislaleorrosion par I'aluminium liquide a
690°C. La vitesse de corrosion de I'acier est lss grande et évolue de fagon linéaire avec le
temps. Ce comportement s’explique par le fait qaeyr ce matériau, il y a diffusion de
'aluminium dans la matrice ferreuse pour formes deermétalliques. Les fontes présentent
une vitesse de corrosion plus faible avec une éwvolue type parabolique qui résulte d’'un
mécanisme ou le fer diffuse vers I'aluminium a &n@vles intermétalliques. Les observations
faites a l'interface permettent de confirmer I'éfée barriere des lamelles de graphite sur la
diffusion. De plus, des éléments présents en grguodatité dans la matrice, comme le Si, et
qui ne diffusent pas dans les intermétalliquesstitient une barriere chimique par leur forte
concentration a l'interface. La matrice perlitigearichie en chrome semble trés stable.
Finalement, les carbures de chrome et I'eutectigjuesphoreux résistent particulierement
bien au phénomene de corrosion par I'aluminium.
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3) Effet du vide sur la teneur en carbone dans les aciers inox
Issus du recyclage

a) Contexte de cette étude

Cette étude a fait I'objet d’un contrat avec la éeme de Marly (Valenciennes) et a
bénéficié, comme I'étude précédente, des financesmdun PRI de 'ANVAR. Elle a vu la
participation de Stéphanie Dorlencourt du CTIFJdan-Jacques Ninin et Francis Radel de la
Fonderie de Marly, ainsi que de Jean-Charles Tissienoi-méme pour I'Ecole Centrale de
Lille. Le stage de Master 2 Recherche de MécanideeJonathan Dairon réalisé en
2004/2005, que jai co-encadré, a été mené danadre.

La réalisation d’une piece par fonderie néces@taldoration d’environ deux fois plus
de matiere que ce qu’il faut pour remplir le moutm effet, en plus de I'empreinte de la
piece, il faut aussi remplir tous les dispositifalichentation et les masselottes. Cette matiere
ne peut pas étre recyclée dans le cas des acmxsaumsténitiques, superausténitiques et
austéno-ferritiques a trés faible teneur en carpeare lors du contact avec le moule, la résine
qui agglomére le sable se décompose et du carbiffiaseddans I'acier. Il devient alors
impossible de respecter des teneurs < 0,030% termarcomme stipulé dans la norme NF
EN 10283 [2] qui a pour intérét de définir d@at de piécequi garantit des propriétés
mécaniques et une résistance a la corrosion miagn@e grandes quantités de matiére,
riches en éléments codteux, sont ainsi rendueslisables pour le fondeur, qui peut
difficilement les valoriser par ailleurs.

Des techniques de décarburation sont aujourd’tparrdues dans la sidérurgie ou la
fonderie a grande échelle (R.H., V.T.D., V.0.D.OM. ...") et utilisent le vide dans la
plupart des cas. Cependant, elles ne peuvent éimtias qu'avec des productions trés
importantes qui ne sont pas a la portée des P.8&Eonderie. Ce projet visait donc d’abord
la possibilité de décarburer de petites quantitésiet liquide (quelques centaines de kg
maxi) au co(t le plus faible possible, la plupaes donderies étant aujourd’hui équipées de
four a induction, technique économique, rapideoapke pour élaborer un métal.

Le but de ce travail était ainsi de mettre en éwee I'effet du vide sur la
décarburation des aciers inox élaborés au foudaction a partir de charges contenant de la
matiere « contaminée » par le carbone des moulelsjelctif industriel & terme était d’utiliser
au moins 40% de matiere recyclée.

Outre la possibilité de garantir de basses tersrursarbone avec une charge contenant
des retours, l'utilisation d’un four a inductionusovide devrait permettre de modifier d’autres
parameétres définissafiétat de pieceEn effet, le taux d’inclusions non-métalliques &$ |
teneurs en gaz résiduels dépendent égalemenipdesision a laquelle est élaboré le métal.

b) Etat de I'art

Une approche bibliographique a permis de cibler pesamétres influents de
I'élaboration sur les caractéristiques mécaniquesdtériau.

Paramétres d’élaboration affectant les caractérisjues mécaniques

Nous avons cherché, parmi les paramétres d’élaborateux qui sont susceptibles de
modifier les propriétés mécaniques a températut@amte, telles que la résistance mécanique
Rm, la limite d’élasticité Ry, I'allongement a rupture A% ou la résilience Kwig?nous
avons regardé quels sont ceux qui peuvent étretéff@ar une élaboration sous vide.

¥ Rheinstahl Heraeus, Vacuum Tank Degasser, Vacuuyyed Decarburization, Argon Oxygen
Decarburization ...
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Les parameétres suivants ont été identifiés :

- le taux de ferrite [25]. Il induit une élévationnséble de la limite d’élasticité au
détriment de la résilience (pour des teneurs sepers a 50%) et de I'allongement,

- les précipitations de phases (phasecarbures...) [25,26]. Elles fragilisent la
structure et affectent la résilience,

- lataille de grain de ferrite primaire [26], quitéigmine la microstructure finale,

- la composition chimique [26,27]. Les éléments @igkes ont un rdle prépondérant
sur la quantité d’austénite et de ferrite du faitleur caractére alphagéne ou gammageéne. Le
carbone et l'azote, en solution solide d’insertioenforcent les structures qu’elles soient
austénitiques ou ferritiques. Dans le cas de Igzlat limite d’élasticité est augmentée sans
nuire a la ténacité et le tenue en fatigue estianéél [28].

- les teneurs en gaz dissous (N, O) [27], qui peusenduire a des soufflures,

- la propreté inclusionnaire [26,29]. Les inclusioagissent par leur taux de
présence et leur forme (globulaire, polyédrique, geappe...). Par exemple, les formes
angulaires sont favorables a I'amorcage de fisstiaeslis que les formes globulaires
interviennent peu sur les caractéristiques meécasigtivont, par suite, étre recherchées.

Parmi ces paramétres déterminés par les conditierfabrication, seules les teneurs
en inclusions, en carbone et en gaz résiduelsssmteptibles d’étre directement influencées
par l'utilisation du vide. La Figure 21 résume eeahalyse et le Tableau 6 présente les effets
potentiels d’'une augmentation de chacun des parasa®e facon indirecte, par modification
de la composition chimique et du rapport des élésnalphagénes ou gammagenes, la mise
sous vide peut jouer de fagcon complémentaire sbalEnce austénite/ferrite.

Conditions de fabrication || Mise sous Vide

(charge, traitement
thermique, brassage,
injection O, N, ...)

Taux de ferrite

Taille de grain de ferrite
primaire

asreuawgdwos asuanyu)

Composition chimique

Précipitations de phases

Teneur en inclusions

A

Teneur en carbone

Teneur en gaz dissous

v

Caractéristiques
mécaniques

Figure 21 : parameétres non-contrdlables et controlales par la mise sous vide. Principales influencesir
les caractéristiques mécaniques
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Tableau 6 : propriétés mécaniques edtat de la piéce

SiP
Parameétre P | augmente
alors ...

Effet des conditions | Effet du
de fabrication sur P | vide sur P

%]

Balance des élémen
Rm27 | a-geénes (Cr, Si, Mo
Taux de ferrite | %A N ...) ety-génes (Ni, C,
Kv N N, Mn, Cu) + vitesse
de refroidissement

Conditions de
solidification

Traitement thermique

Précipitation %A N
de phases Kv N

Taille de grain %A N
primaire de
ferrite

Conditions de
RmN solidification

Composition | Dépend dg Charge, injection O,

chimique I'élément

I;Pbeounreen Rpo2 7 Charge Extraction
X‘ngeur o Rpo2 7 Charg(;e’,’\ilnjection Extraction
Teneqr en PAN Charge, injection O,N Diminution
inclusions Kv N

Les facteurs maitrisables par une technique de suss vide

Les inclusions

Lors de I'élaboration d’'un acier, I'oxygene eststsoluble en phase liquide. En effet,

il se dissout jusqu’a une teneur de 0,23% en mdase le fer pur a 1600°C. Par contre, il
n’est pratiguement pas soluble dans l'acier salje03% dans le fer a 1300°C) [29]. C’est
pourquoi, lors du refroidissement des piéces mauli€ea apparaitre des porosités gazeuses,
encore appelées soufflures ou pigdres, par condunade cet oxygene avec le carbone
(formation de monoxyde de carbone, emprisonné ldapiece lors de la solidification).

Afin de résoudre ce probleme, on ajoute, avantalgec la piéce, des €léments tres
avides d’'oxygene comme le silicium, I'aluminium @ncore le titane. Cette opération
s’appelle le calmage. Ces éléments captent I'oxggaour former des oxydes solides ou
liquides qui préviendront I'acier du dégagementegazindiqué précédemment. En effet, en
observant le diagramme d’Ellingham (Figure 22), é&snents apparaissent clairement plus
oxydables que le fer et le carbone aux températdeesolidification. Normalement, les
oxydes formés lors de I'opération de calmage swniag la surface du bain de métal liquide
et sont enlevés lors d’opérations de décrassagendant, des oxydes peuvent rester dans le
matériau et constituer des inclusions.

En traitant I'acier sous vide, il est possible dmiduer la teneur en oxygéne total dans
le bain, donc de limiter la formation d’inclusioless du calmage.
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Température, °C

Figure 22 : diagramme d'Ellingham [26]

Le carbone

Pour ne pas connaitre de problémes de corrosi@mgmnulaire localisée, il est
communément admis [30] que la teneur en carborietieiinférieure a 0,03% dans les aciers
austénitiques (Figure 23). Les normes fixent aegene limite pour un grand nombre d’aciers

superduplex.
1 000

900

800 |——

'\\\ =0,08 %
700 }—\— —
\~\\0,04 Y%

o I N
S

Température de chauffage (°C)

VR

400
102 107" 1 10 102 108 10*
Durée de chauffage (h)

Figure 23 : domaines de sensibilisation a la corr@ intergranulaire des aciers austénitiques en fation
de la teneur en carbone [30]

Par contre, d’'un point de vue mécanique, les inyasbns déja menées en rapport
avec les caractéristigues mécaniques et le tawadmne portent sur des teneurs beaucoup
plus élevées. La Figure 24 présente les effetgftbrahts éléments sur la limite d’élasticité.
Les additions d'azote et de carbone sont prédortesardans la modification des
caractéristiques mécaniques du matériau.
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Eléments en solution solide d'insertion

&

Eiéments alphagenes en solution
safide da substitution

.y
~a
[

Eléments gammagénes

en sciution soiide
\Mstftution
tn

[a~]
[y

Variation de fa limite d'élasticiié Aoz (MPaj

49
A0 .t
0 .
-40
1 ] 1 1 ! [
0 2 4 B 8 10 12 i i6
% atomique

Figure 24 : effet d'éléments d'addition sur la limte d'élasticité de la structure austénitique [27]

Le carbone peut étre extrait sous vide (décarlmragous vide) par diminution de la
pression partielle de monoxyde de carbone danediate, suivant la réaction :
C(Fe) + O(Fe) = CO(g)
ou A(Fe) représente un composé A sous sa formeudesslans I'acier, et A(g) représente le
composeé A sous sa forme gazeuse.

Les teneurs en gaz dissous

Par abaissement de la pression de I'atmosphergaleslissous (O, N, H) vont tous
pouvoir étre extraits, soit directement par unectiéa du type : 2 A(Fe) = Ag), Soit par
combinaison avec d’autres éléments, comme par deedgms le cas de I'oxygéne avec le
carbone : C(Fe) + O(Fe) = CO(Q).

L’azote

Les procédés industriels de décarburation donreemgoksibilité de brasser le bain
liquide avec différents gaz, et en particulier aded’azote. Ce dernier est souvent bénéfique
pour améliorer les caractéristiques mécaniquevitdrda ségrégation des €léments, ce qui
améliore la protection contre la corrosion uniforme

Le role de l'azote, outre son aspect gammagener [B®J aciers austénitiques,
superausténitiques, duplex et superduplex a étédbislié et identifié. En effet, il permet :

- d'affiner le grain primaire de ferrite [27], don@dgmenter la limite d’élasticité
(Figure 25) et I'allongement a rupture,

- de renforcer l'austénite [27], donc d’augmentelifdte de rupture comme décrit
également Figure 24,

- de retarder I'apparition de précipitations néfasths point de vue des propriétés
mécaniques [28] et de la résistance a la corrdsiotarbures...) [26], mentionnée Figure 26.

La teneur en azote doit cependant étre suffisamomnélée avec I'addition d’agents
désoxydants. En effet, ceux-ci peuvent parfois @raes nitrures fragilisants s'’ils sont en
exces, comme par exemple avec I'aluminium [29]lpagaction : Al (Fe) + N (Fe) = <AIN>
avec les mémes symboles que pour la réaction pratedu carbone et ou A<Fe> représente
un compose A sous sa forme solide.
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Figure 25 : azote et taux de ferrite : effet sur Ig caractéristiques mécaniques de I'acier austénitig [27]
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Figure 26 : effet de I'azote sur la précipitation @&s phases nuisibless( carbures...) du point de vue de la
corrosion sur un acier moulé superausténitique a 2@ de Cr , 24% de Ni, 6,5% de Mo [26]

L'oxygene et I'hydrogene

L’hydrogene, en faible teneur dans les nuancedédad< 5 ppm), n’a semble-t-il pas
de répercussion sur les caractéristiques mécanapresles conditions normales d’utilisation
en pression et en température. Tout au moingtdadture n’en mentionne pas les effets.

En ce qui concerne 'oxygene, aucune étude ne melvant ses consequences tant
gue sa teneur est inférieure a la limite de satébiCet élément n’intervient que dans le cadre

de la formation des inclusions ou des soufflureglms si I'acier n’est pas correctement
calmeé.

Balance austénite/ferrite

La balance austénite/ferrite dépend des quanti@sves en éléments alphagenes et
gamagenes. Parmi les éléments gamagénes, on teocadone et 'azote aux premiers rangs
(Tableau 6). Donc la modification de la teneur de éléments par la mise sous vide affecte
forcément la balance austénite/ferrite. Marie-Théreéger [25] a présenté les effets du taux
de ferrite sur différentes propriétés mecaniques, Rm, A%, KV, dureté) des inox. Les
figures 2 a 5 présentent les évolutions de cexciEarstiques en fonction du taux de ferrite.
Globalement, une augmentation du taux de ferriteagr®e une augmentation sensible des
limites d’élasticité (Rp,) et de rupture (Rm), réduit l'allongement a ruptfA%) et la
résilience (KV).
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Conclusion

La littérature fait ressortir plusieurs parametsasceptibles de modifier sensiblement
les caractéristigues meécaniques d'un acier aud@ndgue. Ceux-ci peuvent étre
différenciés selon leur possibilité d’étre maitsigg@ar une mise sous vide ou non. Les facteurs
maitrisables par le vide sont la propreté inclus@re, la teneur en gaz résiduels (N, O), la
teneur en carbone et de fagon indirecte, la balansgnite/ferrite.

La balance austénite/ferrite et I'azote constituegatparametres essentiels a controler
dans le cadre d’'une élaboration d’'un acier austérrdgique, a I'air comme sous vide. C’est la
composition chimique qui détermine la premiere,anohent la balance entre éléments
alphagénes et gammagenes. Parmi ces élémentstbleneaet le chrome sont ceux dont
I'oxydation peut étre notablement influencée pavitke. Par ailleurs, I'effet du renforcement
a I'azote est indéniable et, en visant la fourehbtute de la norme, il permet d’atteindre trés
largement les caractéristigues mécaniques demandées

c) Modélisation

Afin de montrer I'effet d’'une mise sous vide du aiéliquide sur les teneurs en
carbone, chrome et azote, la modélisation desiBrpslthermodynamiques en fonction de la
pression et du temps a été réalisée.

La mécanique des fluides et les cinétiques de iokacdont propres a chaque
installation de décarburation sous vide. Par comé® phénomeénes thermodynamiques qui
déterminent le point d’équilibre restent les méme@®st pourquoi nous avons séparé la
modélisation en deux parties avec, d'une partpEas thermodynamique pour aboutir a des
résultats ne dépendant pas des installations majsement des conditions de température et
de pression et, d'autre part, des aspects cindtigqudeessitant de poser des hypotheses
relatives au moyen mis en ceuvre.

Description thermodynamique

Le systeme a modéliser est un bain d’acier, suneleflottent éventuellement des
oxydes, et son atmosphere environnante (P, T), eoprésenté Figure 31.

Fompage

Crryde

Bain d'acier

inoxydable Chauffage par

inducti on
Figure 31 : schéma de I'installation (four a inducdibn, enceinte sous vide)

Le Tableau 7 présente les équations des réactiendédarburation, de formation
d’'oxydes et de dénitruration, pouvant avoir liemslde cas de la nuance étudiée ainsi que
leurs enthalpies libres. Dans ces équations, Emeits entre parenthéses () sont a I'état
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liquide (état de référence : liquide pur), les éérts entre crochets <> sont a I'état solide (état
de référence : solide pur), les éléments entrehettsc[] sont dissous dans l'acier (état de
référence : composé dissous a 1 % massique) éldasents sans indications sont a |'état
gazeux (état de référence : 1 bar).

Tableau 7 : principales réactions dans un acier incydable et leurs enthalpies libres [31]

ré’\zl;:ggn Réaction Enthalpie libre de réaction (en J mot)
(1) [C] +[O]=CO AG,° = -22180 — 38,25.T
(2) 2 [Cr] + 3[O] = <CpO3> AG,° = -780 000 + 340.T
(3) 2 [Al] + 3[0] = <Al,03> AGz° = -1 209 500 + 391,4.T
4) [Si] + 2 [O] = <SIGQ> AG4® = -594 400 + 230.T
(5) [Mn] + [O] = (MnO) AGs® = -245 250 + 108,74.T
(6) [N]=% N, AGe® = -8230 — 21,24.T

Calcul de la teneur en carbone dissous a I'équdibr
La constante thermodynamique de la réadtigrest donnée par :

0
- P
Kl - exr{ ArGl j - CcO
RIT a. La,

Dans cette relatiof,, est la pression partielle de CO (en ba), l'activité du

composé X dissous dans le bain d’'acier (en %), t€rigérature (en K) et R la constante des
gaz parfaits (8,3145 JKmol™).
Par ailleurs, [lactivitt du carbone s’exprime para. =y, [J%C] avec

([—%m,mz}@%cq{?—o,ooe}@n Ni]]
ye =10

%).

[31] ou [%X] est la teneur en X dissous dans laljan

On en déduit alors le pourcentage de carbone disdans le bain a I'équilibre
thermodynamique :
[%C] :L (A)

K, e (B

D’aprés I'équationA), il est possible d’évaluer la teneur en carboriéquilibre en
connaissant la composition du bain, la pressiontiglar de CO et la température
d’élaboration, a condition de calculer I'activité exygene.

Calcul de I'activité en oxygene

L’activité de I'oxygéne dans le bain est pilotée [@s oxydes surnageant a sa surface
et respecte, si les réactions ont lieu, les égussoivantes :

_ 0
K, :ex;{ A’sz= aC2r2033 (B)
RO a" B
_AI'GO a 23
K, :ex;{ RD’SJZ g (©)
ay” [
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- 0 ao
K, = ex;{ A6, j =2 (D)

RT ) ay @2
-A 0
K5 =—ex rGS - a'MnO (E)
RLCT ay,, LA,

L’activité (&) d’'un élément X dissous dans le bain est donnéeipa équation de la
forme a, =y, %X], qui ne dépend que de la composition chimique dn let de la

température d’élaboration. Par conséquegt, a, , ag et a,,, sont des valeurs déterminées.

Pourtant, pour déterminer I'activité de I'oxygerilefaut que les quatre équatio) a (E)
donnent un seul et méme résultat paur a
Selon la nature des oxydes formés, plusieurs aagepéintervenir :

- Cas 1: Les oxydes sont non-miscibles et vont ajparsous forme de phases
pures. Leurs activités sont égales a 1. Dans urcas) les considérations de stabilité
thermodynamique imposent que seule I'équation donfa plus faible activité d’oxygéene
s’applique.

- Cas 2 : Les oxydes sont miscibles. Leurs actidégsendent de leur teneur dans la
phase d’oxydes formée, si bien qu’il existe unatieh liant les activités des oxydes entre
eux. Cette relation est le plus souvent implicgeyus forme d’'un diagramme dit d’activite.
Elle constitue une cinquiéme équation complétansyilsteme(B) a (E). Les inconnues a
considérer ne sont alors plus seulengntmais aussBe, o , Aa0, s 8sio, € Ay, ON aboultit
a un systeme de cing équations a cing inconnuésstipossible de déterminay, .

- Cas 3: Les oxydes forment plusieurs phases (neoHohes) d’'oxydes miscibles
entre eux. Les phénomenes relatifs a ce qui se gakisitérieur de chaque phase sont décrits
par le cas 2 alors que les phénoménes entre pbasiedécrits par le cas 1.

- Cas 4 : Il existe des composeés définis (par exe@pl®s* MnO). Il ne faut dans
ce cas plus considérer les équations de formatemtases puref3( a (E)) mais celles des
phases composées.

Pour les compositions étudiées, une analyse adeostinde montre que les oxydes
formés sont du type solution solide de@yravec d’autres oxydes (cas 2, ou les équatiBns
a (E) permettent toutes de calculay ). Par conséquent, I'activité de I'oxygéne, qudseuit

par exemple de I'équatiqi®B), peut s’écrire :

_ | 8cro, Acr,o, =
aO =3 2 3 2 ( )
K, &g, K, %Cr]

aveca., =[%Cr ]Jeta. , sensiblement inférieure a 1.

Diagramme de prédominance de I'oxydation

L’expression de l'activité de I'oxygéne donnée paxrpression(F) permet de relier
directement les conditions d’oxydation du chromee(d'on veut éviter) avec celles du
carbone (que I'on veut favoriser). En effet, en corabt les équation&\) et (F), on aboutit a
'expression du [%C] lorsque les réactions d’oxyolatdu chrome et du carbone ont lieu
simultanément :

Peo E/ K, [B%C"]z
[%C] =
Ky Ok a/ Acr,o,

Ces équations nous permettent de tracer un diageameprenant ces domaines
d’oxydation pour éviter au maximum les pertes deowte en fonction de la composition
chimique initiale, de la température et de la pogspartielle de CO (Figure 32). L’oxydation

(©)
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du carbone (domaine de protection du chrome skigare 32) se produit dans le cas ou la
teneur en carbone de I'équilibre, calculée (&), est plus petite que celle du métal liquide.
Sinon, c’est I'oxydation du chrome (zone supériekigure 32) qui a lieu. Il est évident que
plus la température du bain est élevée, moinsde doit étre poussé pour rester dans des
conditions favorables a I'oxydation du carbone saxyger le chrome. Il est donc possible
thermodynamiquement de trouver des conditions t¢piéea dépendant de la composition
chimique du métal donné afin d’'oxyder le carboné tn préservant les éléments d’alliage et
en réduisant la formation d’inclusions.

Pco (en bar)

o

=1

(=)
—r

a0 zooo
T {en K)

1700 1800

Figure 32 : conditions finales privilégiées de temgrature et de pression pour opérer une décarburatio a
0,030 % de C d'un acier a 25 % Cr - 5% Ni (@203 = 0,7)

Dégazage d’'azote

Pour les nuances contenant de l'azote, compte denson effet important sur les
propriétés mécaniques, il est intéressant de poegtimer les pertes en cet élément dues a la
mise sous vide. La relation suivante a été préfarbéquation(6) du tableau 2 pour sa plus
grande précision [31] :

o [%N]] _ _( 1o+ 14676

R

L’'emploi de cette formule dans le cas d’'un acier2ZGXNiMoCuN25-6-3-3 a 0,13%
d’azote montre que ce dernier est susceptible ed’éxtrait d’'un bain & 1700°C pour des
pressions inférieures a 100 mbar. Par conséquield, réle bénéfique de cet élément est
recherché, I'ajout d’azote au bain se fera prétéi@ment apres le traitement sous vide.

(0,069¢%j [[%Cr]-20) +(— 0,0344*@j 6Md]
j B T T ®

+(—o,os71+@’} N] +(o,0701—15Ti68j oM
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Conclusion sur les aspects thermodynamiques

La description thermodynamique permet d’aboutilea donditions de température et
de pression finales qu’il est impératif d’atteingh@ur oxyder le carbone tout en conservant le
chrome. Par alilleurs, elle souleve le probléeme égadage en azote qu’il est important de
considérer pour les nuances qui en contiennenin Egri maitrisant un nombre de parametres
d’élaboration assez restreint, & savoir la tempéeatt la pression, il est démontré que le taux
de carbone peut étre controlé.

Considérations cinétiques

La description thermodynamique permet de mettravamt les conditions impératives
dans lesquelles il faut se placer pour effectuetéearburation et donne le taux de carbone
gu'’il est possible d’'atteindre en fin de traitemedépendant, elle ne permet pas d’estimer la
durée de ce traitement, ce que nous proposongderger dans cette partie.

Phénoménologie

La cinétigue d’'une réaction est conditionnée pahiénomene le plus lent. Dans le cas
de la réaction de décarburation, les quatre phénesngui se produisent lors de la réaction de
dégagement de monoxyde de carbone, schématisksFgure 33, sont :

- la diffusion du carbone dans le bain jusqu’au gtetionnel,

- la diffusion de I'oxygene dans le bain jusqu’ae séactionnel,

- la formation du monoxyde de carbone,

- le transfert du monoxyde de carbone formé depuibdi@ vers I'atmosphére
environnante.

Réaction de formation du CO
(le CO est emprisonné dans le bain) Transfert du CO dans la phase gazeuse
.+ (le CO est évacué hors du bain)

_ Diffusion du carbone
Diffusion de I'oxygene ™,

. Surface du bain

Atome d'oxygene Atome de carbone

Figure 33 : mécanisme cinétique de la réaction deédarburation

Modéle cinétique:

Quelgues modéeles existent pour décrire le phénomemigécarburation dans des cuves
sous vide [32-37], chacun s’appuyant sur une hygsatldifféerente de mécanisme dominant et
s’appliquant a des procédés différents.

Le modele de K. Harashinat al [32] semble bien décrire ce qui se passe dans des
fours a induction moyenne fréquence (3-4 kHz) awerté un bain d’acier inoxydable [32,33].

Il est notamment bien adapté a celui utilisé dangenétude méme si les conditions
opératoires different Iégérement. Il est basé '‘tiypbthése que la réaction de formation du
monoxyde de carbone est celle qui pilote la cingtiq
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La décarburation est une réaction du premier qudregapport au carbone, c’est a dire
gue la cinétique est régie par une loi de la forme
d[%C]
dt
décarburation.
Les auteurs aboutissent a une formule permettadtidier la constante cinétique
apparente a 1600°C :

:kEﬂ[%C]—[%C]équmb,e) ou k (en 9) est la constante apparente de

(= A 04 (&,
\% D(1+161mO +545[&, )
avec : A : Aire de la surface du bain (eA)nV : Volume d’acier & décarburer (erf)m
Un exemple d’évolution dans le temps de la teneucabone lorsqu’une pression
partielle de monoxyde de carbone constante estdégodans des conditions industrielles
vraisemblables, est donnée Figure 34. Il appal@i$ gue la durée d’extraction du monoxyde
de carbone est de l'ordre de la dizaine de minutes.

0.07+
0.06+
0.05+
[%C]

0.0+

0.03+

.02+ Teneur en carlbone & [MEquilibre thermodynamigue

001+

o 200 400 G600 00 1000 1zZ00 1400

Te

Figure 34 : évolution théorique de la teneur en cdoone pour Pco = 0,015 bar ; T = 1600°C ; [%S] = 0%
[%C] iniga = 0,070% ; A/V = 5 mi*

Conclusion sur la simulation

Les résultats de la simulation du passage sousdvigee charge liquide d’acier inox
permettent de définir & partir de la compositiomue de départ les parametres opératoires
et le temps nécessaire a respecter pour le traitedeedécarburation. Dans les paragraphes
suivants, nous montrerons la validation expérimentie ces calculs, lors de plusieurs
opérations de fusion conduites au sein de notrddire.

d) Dispositif expérimental

Le dispositif de fusion du P6le Fonderie de I'EcGlentrale de Lille est modulaire et
permet de fondre et de couler aussi bien a I'atim&spque sous pression réduite. Sa capacité
est de 25 kg d’acier et sa puissance de chauffagenmle de 6 kW. L’enceinte étanche a
double paroi refroidie a I'eau peut accueillir uoute cubique de 500 mm d’aréte. Elle se
compose de trois parties : une fixe, contenantdaset, et deux mobiles (Figure 35) ; elle est
instrumentée pour la mesure de la pression enrzonti

Le systéme de pompage (pompe a palettes + roataepd’atteindre des pressions de
I'ordre du millibar en quelques minutes dans I'ente Le prélevement de gaz s’effectue en
sortie des moyens de pompage comme schématiséeRB§urCet emplacement garantit un
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fonctionnement correct de leurs systemes de pnglentet une mesure représentative de la
guantité des gaz présents dans lI'enceinte.

L'évolution de la teneur des gaz a été suivie lesla réalisation des essais par le
systeme d’analyse par infrarouge de CTIF qui gtiariés teneurs en {de 0 a 100%), CO
et CQ (de 0 a 35% chacun) des gaz prélevés et d'un repeetre de masse Omnstar,
gracieusement prété par Pfeiffer Vacuum, qui ddfaralyse exhaustive et qualitative des
gaz.

Enceinte sous vide

Vanne de pompage

Prélévement des gaz Refroidisseur

Figure 36 : schéma de l'installation de pompage é&itu de
o prélevement des gaz

Figure 35 : moyen d’'élaboration de I'Ecole

Centrale de Lille

L’activité en oxygene dans le bain a été détermiédaide du systeme de mesure
Celox® de Heraeus-Electronite. Des médailles etldgseaux ont été prélevés et refroidis
rapidement grace au systeme de prélevement Sampe®Llde Heraeus-Electronite. La
composition en éléments d’'alliages a été déternsnéées médailles par fluorescence X. Les
teneurs en carbone, soufre, oxygéne total et daatdk ont quant a elles été évaluées sur les
tubes par :

- détection infrarouge aprés combustion pour le qaetai le soufre,

- absorption infrarouge apres fusion réductrice pouygene,

- conductibilité thermique aprés fusion réductricamitazote.

e) Résultats

Lors des traitements sous vide, quatre aspectgrimtipalement été examinés :
les dégagements gazeux,
les explosions de bulles,
le taux de décarburation et les pertes en chrome,
- le temps de traitement.
L’efficacité du traitement par le vide vis-a-vis kimélioration de la qualité des aciers
moulés a été considérée sous deux points de vue :
- latenue a la corrosion intergranulaire,
- les caractéristiques mécaniques (Rmg Rp%, Ky).

Les phases de la descente sous vide

L'utilisation du vide pour traiter un acier se faians le but d'6ter le carbone sous
forme de monoxyde, conformément aux lois de la ntleglynamique. Cependant, la
réalisation pratique de cette opération révelotamexité du phénomeéne. Lors de la descente
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en pression, les mesures de la composition du gaparmis de distinguer trois étapes de
dégazage (Figure 37) :
* Phase 1 aucun dégagement gazeux,
* Phase 2 faible dégagement de CO et de£O
* Phase 3 dégagement trés important de CO, dont le débuffazilement
repérable par un point d’inflexion sur la courbet@l®eur relative a ce gaz.

25 1200

Début mise sous vide
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Figure 37 : évolution des teneurs en gaz et depaession dans I'enceinte (analyseur infra-rouge CH)
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Lors de la descente en vide, pour des pressionprises entre 100 et 200 mbar selon
la fusion, la formation et I'explosion de bulles figte taille a la surface du bain ont été
systématiqguement observées. Si la descente engoress trop brutale, les explosions sont
violentes et sont a I'origine d’'importantes éclabsuwres de métal dans I'enceinte.

L’apparition de ces bulles occasionne les prenmdégagements de CO et £f@péres
sur les analyses gazeuses et coincide avec le délbatphase 2. Les éclatements de bulles se
poursuivent en début de phase 3, avec une fréquknphkis en plus faible, pour faire place a
un régime de micro-bulles a la surface du bain.

Teneurs en carbone et en chrome

L’ensemble des résultats concernant le taux derliéction et les pertes en chrome
est reporté dans le Tableap®ur différentes coulées, contenant plus ou mainsxirecyclé
(retours), toutes traitées sous vide. Les valeutigjuées sont celles obtenues sur les médailles
prélevées dans le métal liquide, sauf indicatiaontre@ire précisée par le symbole)(

Le taux de carbone, dont la valeur initiale dépdada quantité et de la qualité des
retours, a été diminué en moyenne de plus de 6@¥@ifeurs, les pertes en chrome calculées
sont faibles puisqu’elles sont le plus souventriatées a 2%.

En conséquence, les expériences montrent qu’ilpessible non seulement de
décarburer sous vide mais aussi de préserver ¢enehd’'une oxydation importante. En outre,
couler a I'air immédiatement apres traitement oul&osous vide aboutit a des résultats
comparables en ce qui concerne la décarburati@peéservation du chrome.
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Tableau 8 : évaluation du taux de décarburation etles pertes en chrome

Conditions de Taux de Pertes | Repeére
L %0 Cinii %G . .« | %Crhiitial | Y0CH o .
fabrication Cnitial Ginal | gacarburation initial finall chromé™ | fusion
Coulée a l'air
d’un lingot
70 % de retours t 0,072 0,029 60 % 24,7 23,5 4,9 % A
ajout de carbond
o Coulée a l'air
S d'un lingot 0,065 0,014 78 % 25,9 25,6 1,2 % B
; 40 % de retours|
> Coulée a l'air 76 %
3 d'un barreau 0,046 0’0131 25,5 25,5 0% C
*2 70 % de retours| 0’017 63 %
Q Coulée a I'air
g d’'une piéce 0,055 0,024 56 % 25,7 25,1 2,3% D
.% 70 % de retours|
= Coulée sous vid{ ) "
d’'un barreau 0,099 0,037 68 % 25,3 24,9 1,6 % E
70 % de retours|
Coulée sous vid{
d’une piece (+ u g -
barreat) 0,036 | 0,019 47 % 258 | 254 1,6 % F
70 % de retours|
* , . . %Cinitial _%Cfinal
Le taux de décarburation s’exprime (en %) par100%/[3 5
A)Cinitial
- . %Crinitial _%Crfinal
Les pertes en chrome s’expriment (en %) @ar100% 3 %C
oCT

initial

™ Valeurs mesurées sur barreau (teneur en carbpéeisure & celle mesurée sur médaille).

Le temps de traitement

La durée de traitement sous vide est issue deifladddes temps des 3 phases
préalablement définies :

- la phase 1 consiste a descendre la pression d=ifda a un niveau tel que les
premieres explosions gazeuses apparaissent. Hileépe la plus courte possible car elle
n'induit pas de dégazage efficace et n'occasiomsede turbulences au niveau du bain. Dans
le cadre des expériences, elle a pu étre réduieirds de 6 minutes,

- la phase 2 a une durée conditionnée par les erplosie bulles, ce qui induit un
temps de descente en vide non négligeable quilse estre 5 et 12 minutes dans le cas des
essais,

- la phase 3 est celle de I'extraction massive dbara. La descente en vide,
toujours progressive en raison des problémes dieshutioit permettre d’atteindre les
conditions de pression finales définies par lartteetynamique. Pour linstallation utilisée, il
a été empiriguement déterminé que ce temps d’dxtradoit étre supérieur a 10 minutes
pour atteindre un taux de carbone inférieur augenges normatives et qu’un prolongement
au-dela de 15 minutes n’apporte pas de décarbarstipplémentaire significative, comme le
montre la Figure 38.

La durée globale d’'un traitement sous vide efficpeat donc étre évaluée a 25/30
minutes dans le cadre des essais en laboratoire.
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Figure 38 : évolution de la teneur en carbone en figtion du temps d'extraction (phase 3) de différems
fusions réalisées a I'Ecole Centrale de Lille

Propriétés d’'usage

La tenue a la corrosion intergranulaire

Intérét méme de la réduction du taux de carborteniae a la corrosion intergranulaire
a été comparée entre les pieces élaborées albardt celles élaborées sous vide. L'aptitude
a résister a la corrosion a été déterminée ersartilila norme NF EN I1ISO 3651-1 [38], sur
barreaux hypertrempés.

Les résultats de ces essais sont des vitessesmosion exprimées en ghh™. Les
moyennes de ces valeurs sont reportées dans lealiad)

Tableau 9 : vitesses de corrosion intergranulairetéaux de carbone final pour différentes élaboratios, a
I'air ou sous vide

. Vitesse moyenne de
R . " s . Carbone final :
Repere fusion| Conditions d’élaboration 0 corrosion
(en A)) ( 2 -1
en g.m-.h™)
Référence Pas de vide, coulée a I'air
industrielle 40 % de retours 0,041 0,26
Référence Pas de vide, coulée a I'air
Laboratoire 40 % de retours 0,057 0,25
Traitement sous vide, coulée a l'air
c 70 % de retours 0,017 0,15
Traitement + coulée sous vide
E 70 % de retours 0,032 0,16
Traitement + coulée sous vide
F 70 % de retours 0,019 0,18

La décarburation sous vide permet I'obtention damx de carbone sur piece finale
plus faible qu'une élaboration a l'air, ce qui iftdune diminution de la sensibilité a la
corrosion intergranulaire des pieces fabriquées taix de retours peuvent ainsi étre
beaucoup plus importants (70% au lieu de 40%), sagsie d'affecter la sensibilité a la
corrosion.
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Les caractéristigues mécaniques

Les caractéristiques mécaniques ont été quantisiéeses barreaux hypertrempés de
maniere a comparer les performances des difféneaties d’élaboration (traitement sous vide
ou non, coulée a l'air ou sous vide). Les résullats essais mécaniques ainsi qu’un rappel des
exigences de la norme NF EN 10283 sont mentionaes i@ Tableau 10.

Tableau 10 : caractéristiques mécaniques obtenuesyr les différentes fusions

Repére " . : A% Rpo.2 Rm Kv
. nditions d’él ration '
fusion | Conditions d'élaboratio (%) (MPa) | (MPa) | (J)
Référence Référence conditions industrielles
industrielle Pas de vide, coulée a I'air 30,0 502 743 121.%
40 % de retours
Référence Référence conditions laboratoire
. Pas de vide, coulée a l'air 23,5 527 739 99,0
Laboratoire 40 % de retours
Traitement sous vide, coulée a I'air
c 70 % de retours 24,0 555 730 }
Traitement + coulée sous vide s
E 70 % de retours 25,5 514 718 119,
Traitement + coulée sous vide
F 70 % de retours 26,0 538 737 102,90
Norme > 22 > 480 > 650 > 50

Le traitement sous vide ne modifie quasiment paplepriétés mécaniques des piéces
obtenues. Dans toutes les configurations, les t@&rsitques meécaniques requises par la
norme NF EN 10283 sont satisfaites.

f) Discussion : comparaison théorie / expérience

Les résultats obtenus sur pieces sont tres satsitai ; les propriétés mécanigues sont
conservees et la résistance a la corrosion est@éepar le traitement de décarburation sous
vide. Mais, dans le but d’appliquer la modélisataéveloppée dans cette étude a d'autres
installations, il est important de vérifier 'adédion des résultats auxquels elle conduit avec
les résultats expérimentaux.

Activité en oxygene

Pour estimer la pression de départ du monoxydeud®mne et la pression d’apparition
des premieres bulles de gaz, il est nécessairerd®litre I'activité en oxygene dans le bain.

Dans la partie relative a la modélisation, il a gt@posé la présence d’'une solution
solide de GiO; (en équilibre avec d'autres phases oxydées) efaceurdu métal, dont
'équation de formation peut servir a détermineactivité en oxygéne du bain. Cette
hypothése se vérifie car les crasses prélevéesuaflece du bain et les inclusions a I'intérieur
des médailles prélevées (Figure 39) contienneat®fement du chrome.

La présence d’'une solution solide de@yrdans la phase oxydée permet d’écrire que :
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Figure 39 : inclusion observée dans une médaille geélévement (a gauche) et répartition du chrome au
sein de cette inclusion (a droite)

Afin de determiner la valeur de.,, , des régressions linéaires entre les valeurs

théoriques et expérimentales obtenues au Celox®étinttracées en utilisant différentes
valeurs dea., , pour le calcul de 'activité en oxygene. La caati&n optimale a été obtenue

pour a.,, = 042 Dans ces conditions, I'estimation @g est la plus proche de sa valeur
réelle, comme le montre la Figure 40.

250

s 8§ &
n

activité de I'oxygéne calculée (en ppm)
a
o

0 T T T T
0 50 100 150 200 250

activité de I'oxygene mesurée (en ppm)

Figure 40 : corrélation entre l'activité en oxygénamesurée et celle calculée avec une activité Gy de 0,42

La description thermodynamique permet ainsi d’albb@utine estimation de I'activité
en oxygene proche de l'activité réelle pour lesditbons d’élaboration choisies.

La pression de départ de CO

La pression partielle de départ du CO peut étreutd grace aux données relatives a
la formation de ce gazR., =K, [@&. [&, .

Cette pression est atteinte dans I'enceinte auscdes etapes 2 et 3 (ce qui induit un
dégagement de CO) mais de maniere différente. fety @fexiste deux mécanismes distincts
de renouvellement de I'atmosphére gazeuse a lacgudu bain durant ces phases, comme
illustré en Figure 41.
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Dans la phase 2, 'atmosphere est encore constifuéanélange de gaz {NO,, CO,,
CO...); les mouvements de convection renouvellentdposition des gaz au-dessus du
bain. Le monoxyde de carbone est alors dilué desflux convectifs et sa pression partielle
est inférieure a la pression de I'enceinte, ceaguorise les premiers dégagements gazeux. Ce
dégazage du CO, lié a la vitesse de circulationgdgsdans I'enceinte, est faible si aucune
insufflation volontaire d’un autre gaz §Mu Ar) n’est apportée.

Dans la phase 3, le dégagement de monoxyde deneadawient tellement important
gue I'atmosphére a la surface du bain est prineipaht renouvelée par ce dernier. Dans ce
cas, il n'y a plus que du monoxyde de carbone emacb avec le bain et la pression partielle
de CO est egale a la pression de I'enceinte.

Flux convectifs

Peo < Potate Pco = Potale

Couche gazeuse renouvel
par des gaz provenant d
I'enceinte et du bain

Couche gazeuse
renouvelée par le
CO provenant du
bain, uniquement
composée de ce gaz

Extraction modérée du CO par les flux convectifs Extraction intensive du CO par imposition d’'une
(phase 2 pression totale inférieure & la pression de déjeart
CO du bainghase 3

Figure 41 : mécanismes de renouvellement de la cdiicgazeuse a la surface du bain lors des phased 3 e

Pour les aciers contenant de l'azote, comme darsadede la nuance retenue, le
dégazage de cet élément a lui aussi tendanceex lmonoxyde de carbone et ainsi abaisser
sa pression partielle. Son effet hydrodynamiqu@sta aux mécanismes de la Figure 41.

La Figure 42 permet de comparer les valeurs théesigles pressions de départ de
CO, calculées a partir de I'équation (A), avecalbbservées sur la Figure 37 en suivant le
signal du CO. Malgré une dispersion des pointszagsportante, les valeurs se placent dans
une bande de dispersion inférieure a 30%, ce quittaaue I'estimation de la pression de
départ de CO concorde relativement bien avec lserghtions expérimentales.
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Figure 42 : comparaison entre Pco calculée et Pcéalle
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Pression d’apparition de bulles

En ce qui concerne la formation de bulles, dontplesion est souvent violente, elle
apparait pour des pressions bien supérieures assipns d’extraction du monoxyde de
carbone précédemment calculées. Il ne s’agit dasap bulles de monoxyde de carbone pur.

B. Harknesst al [39] estiment que I'apparition de bulles dansm#tal liquide peut
avoir lieu lorsque la somme des pressions parieles gaz contenus dans le bain est égale a
la pression régnant dans I'enceinte. Dans notrecedi® somme doit se faire sur CO et N

La pratique confirme que ces bulles apparaissesit pour des pressions totales
proches de la somme des pressions partielles daixin du CO et du N comme précisé

dans le Tableau 11. I&, (réelle) est determinée sur la Figure B, est calculée a partir
de I'équation (H).

Tableau 11 : comparaison entre la somme des press®initiales d'extraction des gaz dans le bain e¢$
pressions auxquelles les premieres bulles sont obsies

Fusion P.o (réelle) PNz (calculée) | Poo+ PN2 Ij)rbesn;f,réeessbgl_lﬁs
A 49 mbar 96 mbar 145 mbar 150 - 200 mbar
C 40 mbar 110 mbar 150 mbar 150 mbar
D 60 mbar 99 mbar 159mbar 160 mbar
E 78 mbar 74 mbar 152 mbar 130 mbar
F 33 mbar 55 mbar 88 mbar 110 mbar

Ces observations indiquent gqu'une descente en tviderapide peut étre envisagée,
sans risque de projections de métal, jusqu’a umsspn d’apparition de bulles assez
facilement estimable a partir de la compositiorbdin et de sa température.

Temps de traitement

Le temps d’extraction du monoxyde de carbone d&5lO1inutes (phase 3) déterminé
expérimentalement, valide I'ordre de grandeur denifutes qui avait été donné lors de
'approche théorique. Pour définir les conditions @mpérature et de pression pour une
installation et une charge données, il suffit deegmrter au schéma de la Figure 43 qui fait
apparaitre trois points critiques A, B et C. Graae descriptions thermodynamique et
cinétique, il suffit de connaitre la compositionlmhin en éléments d’alliage, sa température et
ses teneurs en azote, carbone et oxygene, pourirdéfis points critiques et optimiser
'opération de décarburation sous vide.
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Pression

A
Patm B
A =T ([%N] jnitiair [%Cliiiar @ T)
PBulles 4=
B = f ([%Clinia» @0 T)
C=f ([%C}inalv BO,T, t)

PCO extrdction
Pfinale i

< > < > Temps

Phase 1 Phase 2 Phase 3

t mini timposé t> 10 min.

Figure 43 : cycle de descente en vide pour un traitment sous vide optimal

g) Conclusion de cette étude

Cette étude a permis de mettre au point les paramétpératoires du procédé
d’élaboration de nuances d’acier inox de type GXRAWIOCuN25-6-3-3 a partir de matiére
recyclée. En jouant a la fois sur la températuréagiression, il est possible d’oxyder le
carbone avec l'oxygene dissous dans le métal legoid présent a I'état d’oxydes sans faire
réagir le chrome. Les propriétés d’'usage des pireesont pas affectées par I'utilisation de
matiere recyclée lorsque le traitement de décatibaraous vide est appliqué et les normes
restent satisfaites.

Ce travail a fait I'objet de deux publications dalas revue Fonderie, Fondeur
d’Aujourd’hui (FFA) [40,41], a destination des fands francais.

Au-dela de la partie scientifique, nous avons vowuancer au plus loin
I'industrialisation du procédé et nous avons caiésuih bon nombre d’entreprises d’'ingénierie
pour la réalisation d’'une installation d’une capécie 800 kg. Cependant, ce dispositif sortant
des « standards », la plupart de ces entreprigedéohiné I'offre. Une seule nous a remis une
proposition que nous avons transférée a I'entrepAscette étape, un nouveau blocage est
apparu dans la mise en ceuvre de la solution tesbnigjest la disponibilité du personnel
d’encadrement. En effet, dans les PME, les personnmpétentes pour gérer ce genre de
dossier sont complétement concentrées sur la geatioquotidien de leur entreprise et le
personnel technique est entierement dédié a lauptioth et a la gestion des incidents et des
urgences. Le probleme du transfert de technologie kes PME n’est donc pas uniquement
un probléme financier, mais aussi un probléme desowwces humaines compétentes
disponibles. Cependant, en 2009, 3 ans apres ldefinos travaux, la Fonderie de Marly a
engager des investissements afin de réaliser undtraitement sous vide de ses aciers inox
recyclés. Nous devrions prochainement assisteemadage de cette installation.
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4) Conclusion

Cette partie du mémoire avait pour but de mettre égidence l'influence de
I'élaboration du matériau sur les propriétés d’'esdgne piece.

Dans le premier exempld¢gtat de la piece caractérisé ici principalement par sa
microstructure, influence fortement le mécanismecdeosion par I'aluminium liquide. La
maitrise de I'élaboration du matériau permet detréber cette microstructure et donc
d’optimiser la propriété d'usage de la piece dastasce a la corrosion par I'aluminium
liquide.

La résistance a la corrosion par I'aluminium liquidest pas une propriété définie par
une grandeur normalisée comme les caractéristiméeaniques par exemple. Nous avons
toutefois trouvé dans la littérature des essaisifigpges capables de classer les matériaux
pour cet usage et nous les avons mis en ceuvreptiarétude.

Dans le second exempl&tat de la piecese caractérise par sa teneur en carbone et en
chrome ainsi que par la présence d'inclusions. teanger critere doit étre inférieur a une
valeur plafond, le second supérieur a une valeanqgbler et le troisieme ne doit pas influencer
notablement le comportement mécanique du matéfiaut le travail consiste a trouver les
bons parametres opératoires pour satisfaire a xigenees du cahier des charges, qui en
traduisent d’autres, notamment la résistance deogsaux piglres de corrosion.

Ces exemples montrent que la maitrise du procéddalration, donc des
compositions et des microstructures des matérigermet d’optimiser les propriétés d’'usage
des matériaux.

Ces deux études ont été conduites de deux factigeedies. Elles ont d’abord toutes
deux donné lieu a la proposition de résultats @sgants pour un usage industriel et se sont
chacune déroulées sur un an environ. La démarcbetéa fut classique : analyser le
probleme, réaliser une étude bibliographique ebliétan programme expérimental, avec
gestion de ressources matérielles et humainegoetiadans un temps relativement court a
un résultat viable industriellement.

Pour la premiere étude, qui concerne la corrosarm’aluminium liquide, apres avoir
optimisé la composition du matériau, nous avonshaib@ prolonger ces travaux afin de
mieux comprendre le mécanisme et la cinétique dén@méne et pouvoir valoriser les
résultats également au niveau « scientifique »esnplésentant au congres Matériaux 2006
(Dijon) et en écrivant une publication soumise a tgvue internationale.

Pour la seconde, concernant le recyclage des ani@selle a fait 'objet d’'un stage
de master pour lequel la partie thermodynamiquka efimulation ont été particulierement
soignées et ont fait I'objet d’'un développemenbtigue. Deux articles ont été publiés [40,
41] pour valoriser « scientifiquement » ce travalil.

A travers ces travaux, j'ai constaté que les résiltjui intéressent les industriels ne
sont pas toujours directement publiables, maisl g$i important de prolonger I'effort de
recherche afin de les valoriser « scientifiquenyeriin effet, il me parait important d’acter les
travaux réalisés auprés de la communauté sciemifief d’archiver de fagcon pérenne les
résultats obtenus. Cela permet également d’appiofée débat et d’envisager de nouvelles
collaborations.

Dans la suite de ce mémoire, je vais traiter diéetexdditionnel de la mise en forme
de la piece sur 'amélioration de ses propriétésate.
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Chapitre IV. La mise en forme - coulée en moule de
sable

1) Introduction

Les moyens de mise en forme de pieces sont mdtgllese basent sur différentes
opérations, telles que l'enlevement de matiére nage), la déformation plastique
(emboutissage), les changements de phase (lamanelggud) ou d’état (fonderie)...

Le contrdle de la mise en forme permet de modii¢at de la pieceet de s’affranchir
de certains défauts du matériau. Par exemplenbgs permet d’enlever la couche extérieure
de la piéce et donc tous les défauts de surfaaddeffage du laminage a chaud permet une
homogénéisation de la composition de la piece. d&mdrie, l'utilisation de masselottes
permet la localisation des retassures loin de daqiet la filtration du liquide de retenir les
oxydes.

Dans cette partie, il ne sera abordé que la miderare par coulée en moule de sable,
car c’est la voie d'obtention de piece que nousnavprincipalement étudiée. Dans ce
contexte, I'effet de la mise en forme digtat de la piecedépend principalement de trois
parametres :

* la forme de la piéce, plus ou moins fine,
* le refroidissement de cette piece, plus ou moins le
* laréaction avec le moyen de moulage.

Ces parametres sont bien évidement lies: une fophus fine engendre un
refroidissement plus rapide du métal. La vitesseefteidissement agissant directement sur la
microstructure, la composition du métal est adaptievitesse de refroidissement de la piece
afin d’obtenir la microstructure souhaitée. Des alzdtions numériques du remplissage et
des vitesses de solidification et de refroidissemgermettent de choisir au mieux la
composition du métal pour satisfaire le cahieratesges dans toutes les parties de la piéce.

Il est également possible d’équiper le moule deoidisseurs ou d'utiliser des sables
de différentes conductibilités thermiques afin dearmer localement les vitesses de
refroidissement. C’est par exemple ce qui est par les arbres a came de moteurs a
allumage commandé qui sont réalisés en Fonte Qramellaire (FGL). Pour cette
application, le cahier des charges des proprié@&samques est trés différent d’'une zone a
'autre de la piece. Dans la partie centrale debte il faut que le matériau résiste au couple
de torsion imposé pour sa rotation. Il s’agit ddeogarantir une résistance mécanique, ce que
la FGL permet tout a fait. Par contre, au nivealadairface des cames, l'usure par frottement
sur les queues des soupapes est trés intensat ddac que cette zone soit particulierement
dure. Le moule est alors équipé de refroidisseustalfiques au niveau de I'empreinte des
cames, pour accélérer fortement le refroidissemerntette zone et conduire a la formation de
fonte blanche, trés dure. Sur une coupe de camdroomera donc une évolution de la
microstructure allant de la fonte blanche, au barsiqu’a la fonte grise lamellaire, au cceur.
Par cette astuce de procédé, il est possible diobd@ec une méme composition chimique
des propriétés trés différentes au sein d’une n@ece.

La réaction avec le moyen de moulage conduit studadéfinir I'état de surface des
pieces, mais peut également modifier localementolaposition du métal. D’'une part, la
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rugosité de la surface de la piece est liée anksfie du sable et au phénoméne d’abreuvage
qui résulte de linfiltration du métal liquide dalessable de la paroi du moule. D’autre part, le
contact avec le métal liquide conduit & une dédiadadu moule, qui peut entrainer la
présence dans la piece de sable ou d’autres élgmmmgtituant le moule.

L’effet de la composition et de la mise en forme Isttat de la piécesera mis en
évidence grace a deux nouveaux exemples.

Le premier exemple concerne |'« optimisation d'uneance de fonte GS pour
vilebrequins ». Nous avons un matériau : la fong gérlitique ; une piece : le vilebrequin ;
des propriétés d'usage : résistance mecaniquebefidation des paliers. Dans ce cas, la
ferrite résiduelle présente dans la matrice derdefsera considérée comme défaut, car celle-
ci a pour effet de rompre le film d’huile en peaal piece, ce qui conduit au grippage du
systéme.

La forme du vilebrequin impose des vitesses minim@n maximum du
refroidissement, entre lesquelles s’inscrit le emnm de refroidissement » de chacune des
parties de la piece. En fonction de la compositimmique de la fonte, les différents chemins
de refroidissement ne conduisent pas aux mémesstrigctures, qui présentent des quantités
variables de ferrite et de perlite plus ou moing fi

L’objectif ici est d’optimiser le couple compositie- vitesse de refroidissement pour
garantir une matrice 100% perlitique dans tout ilebvequin et augmenter la résistance
mécanique.

Le second exemple concerne la « fabrication ect@naation mécanique de nouvelles
mousses d’acier ». Ici, les applications ne sorg eacore bien définies, mais peuvent
concerner les renforts de structures. Dans cestaomg] les propriétés d’usages intéressantes
sont la résistance mécanique et I'énergie emmagmgar la piece lors de sa déformation.
Comme le but est d’alléger les structures, ce Bmnpropriétés spécifiques, c'est-a-dire par
unité de masse, qui doivent étre considérées.

La forme de la piéce est ici capitale car ellerdéflirectement les propriétés définies
ci-dessus, mais il faut également que I'élaboratieste réalisable. C’est donc, dans cette
application, la forme et le moyen de la réalisaraq été étudiés.
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2) Optimisation d’'une nuance de fonte GS pour vileb  requins

a) Contexte de cette étude

Cette étude a été réalisée pour le compte desté&vckrancaise de Mécanique
(Douvrin, France) et PSA Peugeot Citroén SA (LaeB@ae-Colombe, France). Elle a vu la
contribution de Franck Botalla de la FM et de JE&arles Tissier et moi-méme pour EC
Lille.

J'ai été responsable de la mise au point et dédhsation des essais TTT-RC ainsi
gue de la «valorisation scientifique » de cettedétqui a fait I'objet d’'une publication en
2007 dans Steel Research International (Scandmdwaiarnal of Metallurgy).

Ce travail a eu pour but d’améliorer le comportetran service des vilebrequins en
fonte GS en modifiant leur métallurgie.

b) Etat de I'art

La fonte est un matériau relativement bon mararéement utilisé pour fabriquer des
pieces sollicitées a divers niveaux de contrainéeanique. La Fonte a Graphite Sphéroidal
(FGS) a été découverte en 1948 mais développéeigmiament a partir de la fin des années
60. Elle permet d'obtenir les propriétés mécaniqueguises pour réaliser des pieces
fortement sollicitées telles que les vilebrequirig(re 44) des moteurs de voitures [42,43].

I Manetons

Paliers

Plateau

Figure 44 : vilebrequin pour moteur 4 cylindres

Les moteurs modernes des véhicules |égers, ercylaticeux qui fonctionnent avec
des taux de compression élevés, comme les moteesel,dimposent des sollicitations
mécaniques séveres sur ce type de piéces. Celpesreent étre réalisées soit en acier forgé,
soit en FGS. Ces deux matériaux sont en compétitvae, pour la fonte GS, I'avantage du
prix de revient et, pour l'acier, des propriétéscam@ques apparemment plus élevées. Pour
rester compeétitifs, il est dont capital pour leedeurs d’améliorer les propriétés mécaniques
de la FGS, en patrticulier la résistance maximalgaaiion (R,) et la limite d’élasticité (§.

Les normes et la littérature précisent les évohstioles propriétés meécaniques en
fonction de la microstructure des fontes. Ces taratiques sont présentées sur la Figure 45
et dans le Tableau 12. Les vilebrequins en FGS maauits en série depuis les années 70.
Au cours de ces trente dernieres années, la pluesrtprogrés ont été réalisés dans la
productivité et de la baisse des colts de producko 2000, les vilebrequins sont coulés par
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grappe de 6, sans aucun traitement thermique giddermances obtenues sont indiquées
dans le Tableau 13.

La microstructure classique des vilebrequins enefdBS est ferrito-perlitique avec
environ 5% de ferrite. Dans cette microstructurgramment appelée « oeil de bceuf » (Figure
46), la ferrite se trouve principalement autour dedules de graphite [44-47]. Cette structure
affecte le comportement en service des vilebrequiirs effet, lorsque cette structure
débouche en surface, la ferrite, plus molle, forore petit bec (Figure 47) qui, en
fonctionnement, rompt le film d’huile et peut efitr@r le grippage du moteu:.

Tableau 12 : propriétés mécaniques requises en fdian de la norme [49,48]

Rv (MPa) | Re (MPa) A%
Maximum pour la matrice perlitique 960 640 2%
Normes
FGS-800-2 800 480 2
EN-GJS-800-2 800 480 2
EN-GJS-900-2 900 600 2
Ferrite < » Pearlite
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Figure 45 : propriétés mécaniques et microstructurg49|

Tableau 13 : propriétés de la production de sériet@bjectif [50]

Rv (MPa)| A% | Résilience (J/cm3)Ferrite (%)
Production de masse en 2000 770 8% 5 5
Objectif de cette étude >850, >2% >5 0

52



Figure 46 : microstructure d'une fonte GS ferito-pelitique avec ceil de baeuf (nuance 1)

| Bec

JE—

I

Surface usinée — Ferrite (blanc)

Nodule de graphite (noir)

—

—

Perlite (gris)

Figure 47 : schéma de formation des becs

L’objectif de cette étude était d’'améliorer la niiétagie de cette fonte afin, d’'une part,
de supprimer la ferrite et donc d’obtenir une dtriees 100% perlitique sur piece, et d’autre
part, d'augmenter les propriétés mécaniques deethitep qui constitue la matrice de ce
matériau, afin de tendre vers les propriétés m@oasi du Tableau 13. Les modifications
proposées devaient tenir compte du processus akigifon actuel des vilebrequins et ne
devaient pas modifier trop profondément le disjfasitlustriel actuel.

c) Les possibilités et stratégies d’action

La microstructure de la matrice est déterminédaaitesse de refroidissement dans le
procédé de coulée. Elle peut étre prédite par lmsrbes de Transformation Temps
Température pour un Refroidissement Continu (diagna TTT-RC). Dans un premier
temps, ce diagramme TTT-RC a été déterminé poprdduction de série (Nuance 1), ainsi
gue les microstructures et les propriétés mécasigDans un second temps, en analysant
limpact sur la microstructure des différents él@tseentrant dans la composition de la FGS,
deux voies d’amélioration de la FGS ont été ide¥ad : la modification de la morphologie du
graphite et celle de la microstructure de la matridgeux nuances « modifiées » ont alors été

proposées (Nuances 2 et 3) dont les propriétésmuges et les diagrammes TTT-RC ont été
déterminés.

Modification de la morphologie du graphite

La dégénérescence du graphite ou sa mauvaise gibiééoconduisent a limiter les
propriétés mécaniques de la FGS [49]. La morphelalyi graphite dépend du potentiel de
graphitisation de la fonte de base, des conditdumdraitement GS (% Mg résiduel), de
I'inoculation, de la post-inoculation, de la vitesge solidification [51,52]. Ainsi le processus
de fabrication tout entier est a remettre en cqume modifier ce parametre, ce qui est en
pratique tres difficile a réaliser sur une productde série sans un temps de mise au point
long et donc un codt conséquent. Cette voie n'x ghais été retenue.

53



Modification de la matrice

La microstructure de la matrice est influencée #ia par la composition chimique
finale et la vitesse de refroidissement de la pi€sgte derniére est imposée par le procédé de
fabrication et sera fonction de la forme de la piamsi que de la taille et du type de moule
utilisé. Par conséquent, la modification de lasstede refroidissement requiert & nouveau un
changement radical de la méthode de productiongquien’est pas compatible avec les
objectifs précédemment définis.

En conséquence, la voie choisie consiste a moddieromposition chimique de la
fonte en fonction de la vitesse de refroidissenimmiosée par le procédé de fabrication, de
maniéere a modifier la nature et les propriétésadmatrice, tout en en limitant I'incidence sur
le graphite.

Carbone et silicium

C et Si sont deux éléments de base de la composies fontes qui définissent
directement la microstructure. Leur effet peut &oatrélé par I'intermédiaire du carbone
équivalent Ceq.= %C + 1/3(%Si + %P). Dans cettddtle Ceq. a été abaissé au maximum
afin de diminuer la quantité de ferrite dans larmat principalement en limitant le silicium,
élément ferritisant. Fatahali& al [45, 46] ont montré précédemment le lien entrg.@¢ la
proportion de ferrite / perlite / carbures présetans la matrice. Dans le cas de hauts niveaux
de Ceq., la matrice est essentiellement ferritaper une distribution aléatoire des nodules de
graphite. Quand Ceq. diminue, la matrice est de phlu plus perlitique et ses propriétés de
résistance mécanique augmentent. Dans le cas desibeaux de Ceq., la matrice est
perlitique avec présence de carbures libres quindent fragile.

Les éléments perlitisants peuvent étre classégexchtégories :

- ceux qui sont tres puissants et qu’il faut ajoute faible quantité comme le
vanadium (V), I'antimoine (Sb), I'étain (Sn), leobium (Nb), le strontium (Sr) ou le titane
(Ti),

- ceux qui ont un effet graduel et qui peuvent @j@utés en quantité importante
comme le cuivre (Cu), le manganése (Mn) ou le ni@ks.

Vanadium

V est un élément perlitisant connu pour densifeelpérlite mais qui ségrége aussi
beaucoup. Ainsi, comme c’est un promoteur de lan&bion des carbures, il se forme un
réseau continu de carbures, ce qui n'est pas dabl&[53].

Antimoine et étain

Des études antérieures sur les effets de Sn enSimantré des ségrégations de ces
éléments autours des nodules de graphite [54,%5]s DRes conditions, ils forment un film qui
limite la diffusion des atomes de carbone verstedules, ce qui limite le développement de
la structure en ceil de boeuf. Cependant, il n'estgpproprié ici d’ajouter du Sb, car il est
responsable au méme titre que le plomb de la déggoence du graphite [56,57].

Comme les quantités ajoutées des éléments du prgnoepe sont toujours faibles,
ceux-ci sont rarement ajoutés au four, mais platbtpoche ou directement dans le jet de
coulée. Etant donné que ce genre d’ajout est dieneent aléatoire et peu reproductible, cette
voie n'a pas été retenue.

Manganese, cuivre et nickel

Concernant les éléments du second groupe, cuivreaagjanese sont des éléments
intéressants pour obtenir 100% de perlite [42 M#pst écarté car moins efficace et plus cher.
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De Sy et Foulon [58] ont étudié I'influence de MnGa sur la microstructure des FGS. Pour
une quantité de 1,33% Mn, la matrice est ferritd{igue, alors que pour 1,47% Mn la
structure est 100% perlitique mais des carburearamgsent aux joints de grains des cellules
eutectiques, ce qui est néfaste au regard des igieprmécaniques demandées et de
l'usinabilité requise. Le cuivre ne semble pas @nésr ce genre d’inconvénients et il semble
gu’un ajout de I'ordre de 0,8% suffise pour obtet)0% de perlite [59].

Considérant ces observations, deux nuances maiideété proposées (nuances 2 et
3), pour lesquelles les effets combinés de diffisr@arametres ont été recherchés : la baisse
du Cegq. et de la teneur en Si, le principal élérfemitisant [60], ainsi que I'augmentation des
eléments contribuant a la formation de perliteagbfisant sa finesse (Mn et Cu).

d) Dispositif expérimental

Fabrication des pieces

Les fontes ont été élaborées dans un four a iratudié 750 kg de capacité et traitées
suivant le processus industriel habituel, avedemna&nt GS et inoculation en poche. Les
vilebrequins furent coulés dans des moules en satilleés en série. Les échantillons de
dilatométrie, d’essais mécaniques et de métalldgeapnt été tirés de zones caractéristiques
des pieces comme la queue, les paliers, les manaionle plateau (Figure 44). Les
échantillons de dilatométrie (20 x 10 x 1 & 5 fhont été chauffés & 950°C pendant 10 min et
refroidis a I'air ou au four a différentes vitess@siand les échantillons sont refroidis a I'air,
la vitesse dépend de I'épaisseur de I'échantillimtrou de 0,5 mm de diametre a été réalisé
sur la coté de I'échantillon afin d'y loger un thmrcouple pour mesurer la température au
cceur de I'échantillon au cours de son refroidissgme

Composition chimique

La composition exacte des nuances a été déternpaéspectrométrie a décharge
luminescente aprés refusion et trempe, sauf pooragnésium, dont la teneur a été obtenue
grace a un échantillon directement issu de la pdehsoulée (Tableau 14).

Diagramme TTT-RC

Les courbes de dilatométrie ont été déterminées gesl vitesses de refroidissement
comprises entre 1 et 250°C/min. Les diagrammes RTTont été formés a partir de la
superposition des difféerentes courbes de dilatoené&tr en repérant les débuts et fins de
transformations sur chaque courbe. La microstraatier chaque échantillon de dilatométrie a
été observée en microscopie optique (microscope PMEmpus) et le pourcentage de
chaque constituant a été reporté sur chaque cougsevitesses extrémes de refroidissement
au sein d’'un vilebrequin en production de série uré@ss sur un moule instrumenté de
thermocouples sont également reportées sur leatrage (ind. fast et ind. slow) [61].

Essais mécaniques

Les essais de traction ont été réalisés sur deamntibbns directement prélevés sur
pieces. lls ont permis de déterminer la résistamaeimale en traction (R et I'allongement a
la rupture (A%). La résilience a été déterminée ljgmsai Charpy V. Des essais de dureté
Brinell (HB) 5-750 ont été effectués sur piecedex essais de dureté Vickers 30 kg bty
sur les échantillons de dilatométrie. Les résufigtgent également sur les courbes TTT-RC.
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e) Résultats et discussion

Composition chimique

La composition chimique des 3 nuances est données da Tableau 14. La
composition en carbone reste toujours approximatérd la méme, comme la quantité de
magnésium résiduel qui garantit la bonne sphéritédaes nodules de graphite. La quantité
de silicium est considérablement diminuée entrewdance de série et les deux nuances
proposeées, passant de 2,4 a 1,8%, ce qui condog daisse du carbone équivalent de 4,47 a
4,3%. Le manganése a été augmenté, de 0,68 a yrlysede 0,9% alors que le cuivre passe
de 0,56 a 1,21% pour la nuance 2 et a 1,59% paowdace 3.

Tableau 14 : composition chimique des nuances étiéeis

C Si Mn Cu Sn | Mg | Ceq.
(%pds.)| (%pds.) (%pds.)| (%pds.)| (ppm)| (ppm)| (%opds.)

Nuance 1 | 5671 240| 068 056 325 43 447
« production série p»

Nuance 2 3,7 1,79/ 0,93 1,21 123 48 4,30
Nuance 3 3,73| 1,82 094 1,59 123 48 4/34

Diagrammes TTT-RC

La Figure 48 montre la courbe TTT-RC de la nuangailcorrespond a la production
de série. Pour des vitesses de refroidissement rcsespentre 19 et 134°C/min, la matrice
formée est perlitiqgue. L’exothermicité de la forioatde la perlite est tres claire et provoque
un accident sur la courbe de transformation.

Si la vitesse de refroidissement est plus grandé34°C/min), de la martensite se
forme dans des proportions croissantes. Si lasatest supérieure a 255°C/min, la matrice

n’'est quasiment composée que de martensite.
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Figure 48 : courbe TTT-RC de la nuance 1

® Analyses réalisées par refusion de piéces, saudatysé en poche.
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Si la vitesse de refroidissement est inférieur®a1Imin, de la ferrite est formée. Par
exemple, le chemin de refroidissement correspondanhe vitesse de refroidissement de
5°C/min (N°11) conduit a la formation d’'une strugtwontenant 10% de ferrite.

Les chemins de refroidissements extrémes des &deims (ind. fast et ind. slow)
coupent la zone de transformation au niveau dertadtion de la ferrite a une température
d’environ 710°C. La micrographie d'une piece deteeatuance 1 (Figure 46) confirme
'existence de plages de ferrite localisées autbes nodules de graphite pour donner la
structure en « ceil de boeuf ».

La Figure 49 présente le diagramme TTT-RC de lano@a2. Comme pour la
nuance 1, de la martensite est formée pour dessesgede refroidissement supérieures a
130°C/min. Cependant, pour les vitesses lentesfedate n’apparait qu'au dessous de
5°C/min. La zone de formation de la ferrite estgs@e vers la droite du diagramme, si bien
que les chemins de refroidissement du vilebreqeimancoupent plus. Ainsi, les pieces sont
100% perlitique comme le montre la micrographidadeigure 50. La morphologie et la taille
des nodules de graphite ne sont pas altéréespaorta la nuance 1 de série.
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Figure 49 : courbe TTT-RC de la huance 2

Figure 50 : micrographie optique de la nuance 2

La Figure 51 présente le diagramme TTT-RC de lancei&8. Pour cette derniére, le
comportement est trés proche de celui des nuan@s2lpour ce qui est des vitesses de
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refroidissement élevées, la formation de martenajpparaissant pour des vitesses de
refroidissement supérieures a 140°C/min. Par cplareone de transformation de l'austénite
en ferrite est encore déplacée vers la droiteaut atteindre des vitesses de refroidissement
aussi lentes que 1°C/min pour obtenir de la femli@s la matrice. Les vilebrequins sont
100% perlitique, il N’y a pas de trace de carbwiekes nodules de graphite ne semblent pas
affectés par la modification de la composition daime (Figure 52).
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Figure 51 : courbe TTT-RC de la huance 3

Figure 52 : micrographie optique de la nuance 3

Effet de la composition sur la transformation de lausténite

Pour une vitesse de refroidissement donnée, soffient rapide pour donner 100%
de perlite, les modifications de la composition naigue entrainent la stabilisation de
'austénite et par conséquent abaissent la tempérde sa transformation (Figure 53). Dans
ces conditions, la diffusion du carbone, relié@a &mpérature par une loi d’Arrhenius [62],
est réduite. La microstructure de la perlite forrdéas ces conditions est plus fine et donc ses
propriétés de résistance mécanique plus élevéasi,Aomme l'indiquent les mesures de la
Figure 53, la dureté des nuances 2 et 3 est sup&idecelle de la nuance 1.
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Figure 53 : effet de la composition sur la transfamation de I'austénite

Propriétés mécaniques

L’effet de la modification de la composition chirai sur les propriétés mécaniques
est notable (Tableau 15). La résistance en tra¢Rghaugmente de 7,5% entre les nuances 1
et 2 et de 14% entre 1 et 3. L'allongement a laungp(A%) est fortement diminué mais reste
cependant dans des limites acceptables au regaxhldar des charges de la production
(> 2%). La résilience reste également a des nivesaiisfaisants, supérieurs ou égaux a
5 J/cm?). Finalement, en ce qui concerne la dupetée-ci augmente pour les nuances 2 et 3
tout en restant globalement inférieure a 300 HEipté&e supérieure en termes d’usinage.

Effet de la vitesse de refroidissement

Bien que ce parametre soit relié a la forme desegiet au procédé de fabrication, ces
essais mettent en évidence l'effet de la vitesseefiteidissement sur la microstructure et les
propriétés meécaniques de chaque nuance. Par exemde échantillons pour essais
meécaniques ont été préleves sur des pieces datead situées a difféerentes positions dans
le moule. A I'intérieur du moule, la vitesse derogdissement est plus lente qu’'a I'extérieur.
La position de la piece dans le moule, par cons#qlee vitesse de refroidissement,
influencent les propriétés mécaniques obtenueslé@all’5), on observe que la résistance en
traction passe de 703 a 760 MPa entre intérieartérieur du moule, soit une augmentation
de 8%. La résilience est plus faible, mais aucpeesde rupture fragile n'a été observé. Il est
connu que les vitesses de solidification et deordssement influencent la taille et la
distribution des nodules de graphite ainsi quedture de la matrice. Quand ces vitesses
augmentent, les sphéroides deviennent plus péfiisi® nombreux et la matrice devient plus
perlitique avec risque de formation de carbureg$lpds, 46, 63, 64]

Tableau 15 : propriétés mécaniques des piéces obtes

Rm | Résilience A% HB
(MPa)| (J/lcm?) | (%)
Nuance 1 Piece extl 760 5 8,6/ 255 a 262
« production série pPiece int| 703 3,75 7,8241 a 262
Nuance 2 Piece ext.817 6,25 3,7262 a 285
Nuance 3 Piece ext.868 5 4,6/269 a 302
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La Figure 54 montre I'évolution de la dureté Vicke30 kg des échantillons de
dilatométrie en fonction de la vitesse de refr@dment, pour les trois nuances étudiées. Deux
parties linéaires avec des pentes différentes@damement identifiées de part et d’autre de la
ligne en pointillés. Du coté gauche, les vitessesedroidissement sont relativement lentes et
la matrice est a 100% perlitique. La dureté augmdméairement avec la vitesse de
refroidissement et, pour les métallurgies modifidélesst possible d’obtenir de la perlite avec
une dureté pouvant aller jusqu’'a 390 43 Pour les raisons mentionnées précédemment,
cette dureté est obtenue pour des matrices trés, flarmées a des températures trés basses,
pour des vitesses de refroidissement autour deCIB0A. Ce type de matrice ne pourrait étre
obtenue sur les vilebrequins qu’en modifiant lecpa® de fabrication, par exemple en
modifiant la géomeétrie du moule ou en décochanpieses plus tot.

Du c6té droit, les vitesses de refroidissement seldtivement plus rapides et la
structure est perlito-martensitique. La dureté aemgpe également linéairement avec la vitesse
de refroidissement mais plus rapidement que dugé@t€he. Ici, les propriétés de la matrice
dépendent plus des quantités relatives de mamregisite perlite présentes dans la matrice que
de sa composition chimique.

Ainsi, l'utilisation de matrices contenant de larteasite pourrait étre une autre voie
d’amélioration des performances mécaniques debreidgiins des FGS.
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Figure 54 : effet de la composition et de la vitesgle refroidissement sur la dureté du matériau

f) Conclusion

Cette étude montre qu'il est possible d’améliores Ipropriétés d'usage des
vilebrequins en maitrisant I'élaboration et la mese forme des pieces. Ici, les limites a
'amélioration des performances sont liées au mécéar s'il est tres facile de modifier la
composition chimique des pieces, il n’en est pasméee en ce qui concerne leur vitesse de
refroidissement. Le changement de celle-ci néaessile reconsidération profonde de la
formes des pieces, de leurs moules, de la facdesd@gécocher... Ces parametres font partie
du savoir faire de I'entreprise pour produire des@s « bonnes » et sont généralement issus
d’'une optimisation empirique qui a pris plusieummées. Les remettre en question constitue
un grand risque, risque que les donneurs d’ordtesdélocalisent la production de leurs
pieces n’apprécient pas toujours suffisamment adntfermer des sites de production

performants.

60



3) Elaboration et caractérisation des mousses d’'aci  er

a) Introduction

Cette étude a été réalisée au LML (UMR CNRS 81(f)sdle cadre de la these
intitulée « développement d’'une nouvelle technigiE@aboration de mousses d’acier par
fonderie et caractérisation mécanique », soutea®® [décembre 2008 par Jonathan Dairon.
Elle a été financée en contrat CIFRE par le Ceh&ehnique des Industrie de la Fonderie
(CTIF), sous la direction de Gérard Degallaix, pssieur a I'Ecole Centrale de Lille. Elle a vu
la participation de Stéphanie Dorlencourt du CTHHe a été co-encadrée par Jean-Charles
Tissier et moi-méme. Les techniciens du laboratalee fabrication mécanique et du
département de science des matériaux de I'Ecoler&erde Lille ont également contribué
activement a ce travail.

Le contexte de ce travail s’inscrit dans la proaurctindustrielle de mousses
métalliques. Il existe déja sur le marché quelgyges de mousses métalliques a base
d’aluminium ou de nickel, dont les applications cement principalement les renforts
structuraux. Le CTIF souhaite développer une teplnde fabrication de mousses d’acier et
en caractériser les performances. Les différeritgmeé de ce travail ont consisté a :

- déterminer les méthodes permettant de réalisemdeisses d’'acier,

- faire des essais de validation,

- choisir et mettre au point une méthode de fabooatidaptée a la profession,

- realiser des éprouvettes et caractériser le coemperit du matériau,

- analyser les résultats sous I'angle de I'applicatidgenforcement de structure ».

Les criteres de rentabilité économique et de pribolucen série sont ici
particulierement importants.

b) Etat de I'art

Le concept de mousse

L’'ouvrage de Weaire et Hutzler [65] fait référenea matiere de mousses. Par
définition, une mousse est une dispersion métasidibhe phase gazeuse, représentant plus
de 74% du volume total, au sein d’'une phase liqudes la forme de cellules globalement
polyédriques. Elle ne peut exister que si :

- ilyacréation de bulles de gaz dans le liquide,

- un mécanisme stabilise la dispersion. Dans le &ssrmdousses métalliques, cette
stabilisation est assurée par la présence de gadisolides qui empéchent les cellules
de gaz de coalescer, c'est-a-dire de se regronpereadles.

Par ailleurs, au cours de son existence une meugsdlit » :

- les forces de gravité et de capillarité tendentra@iner le liquide vers la partie
inférieure de la mousse et a affiner ses paroipeléps films de liquide. Ce
phénoméne, nommé drainage, altere 'homogénéila dartition en densité relative
des mousses ;

- la diffusion des gaz entre cellules occasionnadsgissement des plus importantes et
le rétrécissement des plus petites. Ce phénomgmpeléa mlrissement d’Ostwald,
affecte 'homogénéité en termes de taille de cetlules mousses.

Ces processus, qui altérent peu a peu 'lhomogédéita répartition initiale entre gaz
et liquide, associés a la temporalité de la stiihn, finissent par provoquer I'effondrement
de la mousse. Si le liquide est un métal, le rdfssement doit intervenir le plus rapidement

JS

possible pour conserver la mousse et son homogé&néétat solide.
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La structure d’'une mousse monodispersée ordonr&gas encore été déterminée,
toutefois, la structure de Kelvin (Figure 55), éait'un empilement de cellules du méme nom,
constitue un modéle de mousse proche de l'idédl ldotescription est simple. Sa géométrie
est parfaitement représentative de celle des me\ikgeides). Elle est aussi représentative de
la structure des mousses solides et des épongksptas souvent la solidification conserve la
structure.

Arétes légerement courbes

& Faces hexagonales
Faces carrées planes courbes

(a) (b) (©)
Figure 55 : a) tétrakaidécaédre, b) cellule de Kein [65], c) empilement de cellules de Kelvin

Voies d’élaboration

De nombreux procédés existent pour produire desssesumétalliques, mais peu
concernent les aciers. Trois principes physiquesvegr®@ conduire a I'élaboration d’une
mousse métallique :

- le moussage par introduction directe de gaz damséial liquide,
- la solidification d’un métal produisant un dégagetrgazeux,
- I'infiltration d’'un réseau poreux par un métal lide.

Introduction directe de gaz

Ces trois principes ont été abordés dans cette ttasnt fait I'objet d’expériences. Le
moussage direct par insufflation de gaz nécesssgembyens expérimentaux complexes dont
la mise au point découle de I'expérience. Ce tyjmtrdduction est de ce fait difficile a
malitriser et, compte tenu des phénomeénes thermigigegn jeu, doit se pratiquer sur une
guantité importante de métal. Les limites des équgnts du laboratoire ayant été atteintes,
cette voie a été abandonnée aprés quelques esgaisicipe non concluants.

Dégagement gazeux dans le métal liquide

Le second principe consiste a introduire dans lehiiguide un agent moussant. Ce
dernier est un composé sous forme de poudre @arelibn gaz lorsqu’il est introduit dans un
métal liquide. Il s’agit d’un produit dont la dédetion a une température inférieure a celle du
bain libere un gaz. Ce procédé est utilisé podabaication des mousses d’aluminium. Dans
ce cas, les agents moussants les plus employés'rsgirure de titane (Tik), I'hydrure de
zirconium (Zrh) [66] et le carbonate de calcium (Cagy{®7,68].

Plusieurs tentatives ont été réalisées sur de rite fet de l'acier. Si les premiers
résultats sur la fonte étaient encourageantsedtsavéré que la température nécessaire pour
couler de l'acier était trop élevée pour maitriserdégagement de gaz par les agents
moussants. Cette voie n'a donc pas permis de eéalesmousse d’acier.
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Infiltration d’'un réseau poreux par un métal ligeid

Le troisieme principe proposé pour la réalisationnd mousse métallique est
linfiltration par un métal liquide d’'un réseau gderosités dont la forme est globalement celle
d’'une mousse. Ce réseau est obtenu par moulagsodeles techniques d’obtention de
mousses les plus proches de la fonderie convemilenril peut étre distingué deux sous-
divisions de ces procédés, dont la différenciapimvient de la fagon de réaliser le moulage :

- linfiltration de préformes ou de spheres creysdsoutissant a des mousses aux
pores semi-ouverts dites syntactiques,

- linfiltration d’'un moule a modeéle perdu, donnadés mousses avec des pores
ouverts (les éponges métalliques).

Ces techniques, présentées dans leur globalité[66r&9,70], sont détaillées dans ce
qui suit.

Infiltration d’'une préforme

Dans les procédés d'infiltration d'une préforme,sdgranules ou des billes,
dénommeées « précurseurs », sont introduites dansolde d’'une piece que I'on souhaite
cellulaire. Leur empilement, en vrac, crée ce Gtiia@ppelé « une préforme ». N'occupant pas
tout I'espace, ces précurseurs forment un résegomsités qui va ensuite étre infiltré par le
métal pour en prendre la forme. Une fois la piedalidiée, les précurseurs en sont extraits
pour obtenir un matériau cellulaire. Ces étapes mmumees sur la Figure 56.

of space holders melt holder

S

space holder metal \_ pore

‘preparation of bulkl infiltration with removal of space \

Figure 56 : étapes du procédé d'infiltration de préormes [66]

Les précurseurs doivent étre constitués d’'un naatéimerte ou peu réactif avec le
métal liquide et avoir un point de fusion supériawelui de l'alliage coulé afin de conserver
leur forme durant linfiltration. Kuchek [71], qudéveloppa cette technique en 1961 pour
fabriquer des mousses en alliage d’aluminium - réagmn, utilisa des sels (halogénures de
métal ou de terre alcaline, borate de métal algalur réaliser les précurseurs. En effet, ces
matériaux ont des points de fusion plus élevéslgsienétaux qui y sont infiltrés et surtout
leur élimination est facilement réalisée par digsoh dans I'eau ou dans un solvant
organique. La lixiviation de chaque pore peut @fifective car les précurseurs sont accolés
les uns aux autres et forment un réseau continu.

En 1997, Zwissler [72,73], de la société ACCESSélare le procédé en proposant
I'utilisation de précurseurs économiques a basenm&raux ou de céramiques particulaires
(par exemple du sable de quartz ou de la mullijg)camérés sous forme de billes au moyen
d’un liant. A la suite de l'infiltration, les précseurs sont remis a I'état de particules grace a la
détérioration du liant par la chaleur du métal. iGead alors possible leur extraction du
matériau fabriqué. Cette extraction se fait facdaimpuisque les pores issus du réseau de
précurseurs communiquent entre eux par des ouesrtlont le diamétre représente environ
10 % de celui des cavités. Le procédé est appbcalbin grand nombre de métaux, puisque la
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fonte et les alliages d’aluminium, de magnésiumnib&el, de cuivre, de plomb et d’étain
peuvent étre mis en forme de cette maniere.

Les procédés d'infiltration d’'une préforme sontitiés par les pertes thermiques au
niveau des précurseurs, qui peuvent mener a ldifsmdtion du métal avant remplissage
complet des interstices. Ceci est d’autant plus que les pores sont de petite dimension
(puisque les surfaces de contact métal-précurseumtsplus importantes). Pour remédier a ce
probléme, il peut étre fait appel a la préchaufés grécurseurs, la surchauffe de I'alliage
et/ou sa coulée assistée par un systeme de pressjmar centrifugation.

Afin d’obtenir des taux de porosité supérieurs & 0ut en conservant une taille de
cellule unique, Chou et Song [74] proposent dempplodes précurseurs en céramique
déformable qui sont comprimés au moment de lemwduoiction dans le moule, comme il peut
étre vu sur la Figure 57. Dans ce cas, leur dégagjod se fait par ultrasons. Il est ainsi
possible d’atteindre un taux de porosité de I'ode90%. La Figure 58 donne un exemple de
mousse fabriquée avec de tels précurseurs. Cetiepeut étre classée parmi les mousses
a pores ouverts.

Figure 58 : mousse a pores ouverts
Figure 57 : empilement compressé de obtenue a partir de précurseurs
précurseurs souples (Dpies = 5 mm) [74] compressés (@pores = 4 mm) [74]

Ma et al [75] proposent I'utilisation de précurseurs bblds, comme par exemple des
billes de polystyrene agglomérées au moyen d'urgneédégradable thermiquement.
L’infiltration du métal se fait au moyen d’'une mawh de moulage sous pression (460 MPa).
Sa vitesse d’exécution (0,2 s pour remplir le mpatele refroidissement rapide du métal en
moule réfrigéré garantissent le remplissage demrsiites du précurseur sans combustion
prématurée. Le taux de porosité des produits fabga@tteint 86%, pour des tailles de cellules
comprises entre 1,19 mm et 3,72 mm. Ces deux pamesreont parfaitement contrdlables en
ajustant la taille des billes de polystyréne eflantité de résine ajoutée.

Enfin, il est a noter un procédé trés similairgrdiltration d’une préforme. Il s’agit de
celui d'infiltration de sphéres creuses, qui akltoati méme type de produits. La différence
entre les deux provient du fait que, pour ce deyihés précurseurs sont des billes creuses de
céramique (de diametre 2,1 — 3,6 mm et d'une épaiste paroi de 100 — 200 um) qui n’ont
pas besoin d’étre extraites apres coulée.

Infiltration d’'un réseau obtenu par moulage d’'undéle perdu

D’'une facon générale, le moulage a modele perduusst technique permettant
d’obtenir des pieces de trés grande précision adeide. Il consiste a fabriquer le modele
d’'une piéce en matériau pouvant étre ultérieurerdmrttu ou brdlé, puis a créer une carapace
autour de ce modele. Ce dernier est ensuite briliéwéfié pour étre évacué et laisser place a
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une empreinte pouvant étre remplie de métal (dairaéme forme que le modéle de départ).
Ce procédé est aussi employé dans le cadre dbrladon de mousses métalliques. Dans ce
cas, les étapes qui le composent, schématiséesadaigsire 59, sont :

la réalisation d’'une mousse polymére (par exemple@yuréthane) a porosités
ouvertes (c’est-a-dire une éponge). Si besoin,al&geur des filaments de cette
mousse peut étre augmentée par immersion dansrudéaire [76] ;

l'infiltration par de la barbotine céramique ou pldtre des espaces libres de cette
mousse ;

le traitement thermique. Celui-ci est destiné danspremier temps a solidifier la
barbotine ou le platre et dans un second tempdil@rbia mousse polymere (et
évacuer la cire). Il en résulte un réseau de p@®sjui a la forme de la mousse de
départ ;

la coulée du métal dans les cavités ouvertes guligtent la forme originale de la
mousse polymere. Le préchauffage du moule ainsil@wsulée sous pression de
I'alliage sont souvent indispensables au bon ressatie ;

I'élimination du moule (jet d’eau pressurisé, sgkla.). La difficulté consiste a
conserver la structure métallique sans 'endommager

Le matériau cellulaire obtenu, une éponge métaligst la réplique exacte de la
mousse polymere d’origine (éventuellement enduitenal couche de cire). Sa
porosité est comprise entre 80% et 97% pour urlke tde pores allant d’'une
centaine de micrometres a quelques millimetres.

La société américaine ERG propose depuis 1967 dessas obtenues par ce procédé
sous le nom de Duodel(dont une macrographie est visible sur la Figudy @vec des
possibilités de réalisation en alliages d’aluminjul® cuivre ou de magnésium. De méme, les
sociétés MPore, Korea MetalFoams et Reade fountissetype de matériaux. Le procédé est
cependant trés cher, méme au niveau industriel.

polyme
foam

b infiltrate
with slurry
and dry

infiltrate remove
with metalll mould

remove
polymer

—1

el el ol

g‘ fis

polymer

Figure 59 : procédé d'obtention de mousse par

metal

moulage a modéle perdu [66]

Figure 60 : mousse Duocel® [66]

L’application aux aciers de ce procédé a été etuger Mouallaet al [76]. Elle
semble toutefois peu intéressante du point denadgstriel, puisque :

- la préparation du moule fait appel a de nombreusapes (découpage,
renforcement des liaisons du modéle par immersanms da cire liquide puis
dans des poudres plastiques, brasage d’'un systattegde en cire, coulée de
réfractaire, cuisson),.

- le processus d’extraction de la cire et de la mousst trés long et donc
colteux (3 heures a 140°C puis 10 - 16 heures a 9200°C),
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- le processus d’extraction ne suffit pas a enlesetotalité du réfractaire des
pieces les plus épaisses et a tendance a abintieidess de la mousse,

- sans surchauffe, le métal n'arrive pas a pénétneprefondeur. Avec une
surchauffe, il y pénetre mais la zone supérieurendule, en contact prolongé
avec I'acier liquide trés chaud, réagit avec caiger

L’infiltration de moules a modeéles perdus peut aése employée pour obtenir un
matériau cellulaire avec un modeéle autre qu’'unesseypolymére. Notamment, il est possible
de constituer un réseau de poutrelles en cire quobrstyrene par assemblage (par exemple
par collage de poutrelles en polystyrene [77] aatqiypage rapide [78]. Les matériaux ainsi
fabriqués sont appelés LBM’s (Lattice Block Mat&gjaCes techniques restent néanmoins
trés colteuses.

c) Elaboration par infiltration de préforme

Une premiére série d’expérience a été conduite desgréformes réalisées avec du
chlorure de sodium (sel) ou du verre. La Figurg&kente un résultat obtenu avec des billes
de sel et la Figure 62 avec des billes de verre.

10cm 10cm

A
v
A
v

Figure 62 : avec billes de verre (aprés traitement

Figure 61 : avec sel (aprés dissolution du sel) thermique + sablage)

Les essais sur I'emploi de précurseurs sphériguagleou en verre montrent qu’il est
possible d’obtenir des mousses d’acier par desnigebs y ayant recours. Cependant,
'obtention d’'un produit de qualité est difficiler@aison de la tenue thermique limitée de ces
matériaux. De plus, leur extraction ne se faitgass encombre.

Pour tenir compte de ces considérations, les relbber sur linfiltration d’'une
préforme ont été réorientées sur la définition d'urouvelle morphologie de réseau, plus
adaptée aux aciers et ne se basant pas sur I'dsagecurseurs. Ceci devait nous permettre
non seulement de proposer une mousse dont la éeakitive serait réduite pour compenser
le désavantage de l'acier sur 'aluminium quanaassse, mais aussi d’acquérir une liberté
sur le choix des matériaux pour réaliser la pré@rBans la partie qui suit, nous présentons
les travaux relatifs a l'infiltration d’un nouveaype de préforme.

Description de la nouvelle préforme

Comme nous l'avons vu précédemment, I'empilememigee centré de solides de
Kelvin constitue un modele de mousse qui pouriagt gualifiee « d’'idéale ». Notre travail a
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consisté a proposer une morphologie de préforme Mdafiltration permet d’obtenir une
mousse d’acier a pores ouverts ayant cette steidRour cela, nous avons défini une forme
générique de plaques dont I'empilement constitusgaaau de porosités ayant la morphologie
de la structure de Kelvin.

A partir d'une cellule de Kelvin, représentée sarHigure 63(a), on réalise un
chanfrein ou un congé sur chacune de ses arétesapoutir a un solide du type de celui
apparaissant sur la Figure 63(b). L'assemblage dammséme plan de plusieurs exemplaires
de ce solide, en les collant face contre face, wib@dune plaque, comme montré sur la Figure
63(c). L'empilement de plusieurs plagues, schémasigr la Figure 63(d), constitue la
préforme recherchée.

Chanfrein
: ou congé

B

(a) (b)

Assemblage

(d)

Empilement

Figure 63 : construction conceptuelle de plaques s&nt a réaliser une préforme a partir d'un solide de
Kelvin :

(a) cellule de Kelvin

(b) cellule de Kelvin dont les arétes ont été chémeinées

(c) plaque formée par I'assemblage de cellules #&lvin dont les arétes ont été chanfreinées

(d) préforme obtenue par I'empilement de plusieurplaques

Ce mode de réalisation de plagues reste bien éwd@inconceptuel. En réalité,
chaque plaque est fabriquée en une seule étapguiceonstitue tout lintérét de cette
technique désormais protégée par un dépot de brevet

De telles plagues présentent deux principaux itgépdur ['utilisation que nous
voulons en faire :

- leur empilement remplit completement I'espace’exception des chanfreins ou
congés au niveau des arétes. Ceci implique qu’eploglant cet empilement en tant que
préforme, le réseau de porosités et, a fortiormtasse métallique fabriquée par infiltration
auront la morphologie du réseau d’'arétes d'un eenght de cellules de Kelvin,

- leur forme peut étre réalisée par moulage, séssrve que les congés ou chanfreins
respectent des conditions de dépouille. Ceci dmestin intérét évident pour réaliser les
plagues en sable agglomeéré.
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Mise en ceuvre expérimentale

Le principe du procédé que nous avons proposeé ée@msnme nous venons de le
voir, sur la fabrication de plagues qui sont erseinpilées et infiltrées. Il reste a préciser
comment, dans la pratique, ces étapes ont étésééali Cette section a pour objet d'y
répondre en présentant la technique de moulagauetpour réaliser les plaques et en
détaillant les différents modes opératoires tgstés couler des éprouvettes.

Réalisation de plaques

Les plaques ont été réalisées par moulage selproégdé dit de « boite froide » type
Ashland. Celui-ci consiste & employer du sable enrobéédme dont la polymérisation est
catalysée par un gaz (amine + dioxyde de carbdms)étapes de fabrication d’une plaque,
qui ont mis en ceuvre les machines de moulage osisté a :

- mélanger de la résine au sable au moyen d’unxeataliscontinu ;

- injecter et compacter sous pression ce sable wiamboite a noyau, détaillée dans la
suite, a I'aide d’'une machine de noyautage ;

- faire circuler le gaz catalyseur au travers dulesaontenu par la boite a noyau, pour
polymériser la résine, en employant un disposéifjdzage.

La boite a noyau employée pour réaliser les plaqusible sur la Figure 64, est
composeée de trois éléments : deux demi-moulesdajgant 'empreinte d’'une plaque et une
plaque-filtre pour laisser circuler les gaz lorstiule sable et le gazage. Chaque demi-moule
a ete fabriqué en réalisant une demi-plaque erpair@rototypage rapide, en surmoulant cette
derniére avec de la résine et en évacuant la loing: réalisation a été confiée a la société
E.P.M.F. Il a ainsi été possible, aprés quelquesigssisant a déterminer les quantités de
résine et de gaz nécessaires a une bonne tenuaiquecau sable aggloméré, de fabriquer
quelques centaines de plaques d’environ 100 x 180 m

Trous d'injection du sable
ou d’introduction du gaz Empreinte de la plaque
Plaque-filtre

Filtre

@) (b)

Figure 64 : boite a noyaux employée pour réaliseresd plaques en sable aggloméré :
(a) en configuration de remplissage ou de gazage
(b) ouverte

68



Tableau 16: différentes techniques de mises en ceavywour infiltrer la préforme

I\gelfﬁ/reen Schéma du dispositif de coulée Notes explicatives Principaux résultats
Systéme d'att Bloc répartiteur | - Le systeme d’attaque débouche | - Il n’a pas été possible de
de métal sur une cavité (le bloc répartiteur | remplir complétement le
Moule de métal) dont le rdle est | réseau;
o d’assurer 'alimentation en métal | Uinfiltration est quasi-
3 dle I'ensemble de la surface du unidirectionnelle, ce qui
g reseau; offre la possibilité
9 - 2 évents permettent d’évacuer | d’étudier et valider les
_8 I'air se situant initialement dans | parametres influant sur le
o le moule et les gaz issus de la | remplissage.
combustion de la résine liant le
sable.
Event Préforme
Systéme d’attaqu - Le systeme d’attaque alimente 2 | - Le dispositif a été
Bloc répartiteur | blocs répartiteurs de métal, | efficace pour couler de la
chacun rempli par le biais | fonte (pour laquelle il a
o d’attaques latérales ; été possible d’envisager
(%]
s - Le métal remplit d’abord le .une surchauffe
o , o . importante) ;
S réseau par le bas. Puis il amene
g du métal chaud par le haut alors | - Il n’a pas été possible de
\g méme que celui situé en bas | remplir completement
§ commence a refroidir et ne peut | I'empreinte avec de
o plus alimenter le moule ; I'acier, (car une surchauffe
- Les évents, situés a mi-hauteur trop . imlportante
du bloc de noyaux, évacuent les provoqualt des défauts au
gaz du moule. niveau de la mousse
. - Le systéme d’attaque débouche | - La longueur de réseau
pr | Sortie Yer_s directement sur la préforme via | remplie de métal est plus
N—~ pompe a vide un répartiteur de métal ; importante que dans le
< ' \ - lautre extrémité de g | €@ d'unesimple coulee en
'2 t" préforme est reliée a un circuit chute ;
\GE)_ pouvant étre mis en relation avec | - Il n’a pas été possible de
o une enceinte sous vide ; remplir complétement le
§ - Lors de la coulée, le moule est | €347
3 mis en relation avec I'enceinte | - Le « coup de canon » di
§ sous vide au moyen d’une vanne | a la mise sous vide brutale
© | manuelle ou électrique. Dans le | du moule est susceptible
/s \ dernier cas, la détection se fait au | de briser la préforme et de
. .| moyen d’un thermocouple placé | détériorer le dispositif
..~ Enceinte sous Vit . o
dans le systeme d’attaque. d’aspiration.
. . - i i 3 i | -1l aété possible de couler
Sac plastique sous vide er;;g,:u'i:j: l?aenzlgjzea Z?,I:CI des échangllons complets en
g reprise ; acier (inox 304 L) ;
Z . Un sac plastique étanche | - Les évents doivent étre
3 entoure une partie des blocs de suffisammen.t importants
g | P4 sl sable constituant le moule. Il est | POUr pouvoir stocker les
s mis sous vide avant la coulée ; gaz pr<')venant ld'e la
s . | combustion de la résine en
2 Sortie vbrs -_Lorsque le métal est versé, il | Jtandant que le sac
S pompe a vide vient percer I_ocz?nlementile sac, et | plastique situé a leur
se trouve ainsi soumis a une | oyirémité brile ot

dépression.

permette de les évacuer.
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Modes de coulée

Plusieurs configurations de moules ont été envesgeour infiltrer le réseau de
porosités issu de I'empilement de plaques ; legbarit d'obtenir des éprouvettes globalement
cubiques d’environ 100 mm de c6té, corresponddi@ndpilement de 11 plaques. Le métal
employé a été un acier inoxydable austénitiquel(BPdur des raisons de coulabilité et faible
température de liquidus. Le Tableau 16 récapitgeptincipales techniques de mise en ceuvre
qui ont été testées, pour lesquelles les moulegt@ntrées autour de la préforme. Il donne,
pour chacune d’entre elles, un schéma, un brefigééet les principaux résultats qui ont été
obtenus.

Toutes les techniques de mise en ceuvre détailkies ld Tableau 16, ont fait I'objet
d’essais dans le but d’optimiser I'épaisseur deplessage du moule. La derniere technique
du tableau consiste a utiliser un dispositif depissage avec une attaque en haut du bloc et
une en bas, les évents au milieu du bloc et a plarsemble dans un sac sous vide primaire.
Lors de la coulée du métal, celui-ci vient pereesdc en plastique et se trouve ainsi aspirer
dans le moule par la dépression. Cette version, ldoRigure 65 montre le montage final, a
permis de réaliser des échantillons de moussee’dei dimensions 100 x 100 x 100 farh
a donc été possible d’obtenir des éprouvettesdidifiectuer des premiers essais mécaniques
de compression.

Le débourrage (extraction du sable) s’est fait\plration et lixiviation au nettoyeur
haute-pression. La granularité retrouvée du sablmaulage apres détérioration thermique de
la résine a facilité les opérations, comme attendu.

Figure 65 : mise en ceuvre de la solution de coulér sac sous vide
d) Reésultats : morphologie de la mousse

Morphologie générale

La morphologie générale de la mousse obtenue pigr picédé est donnée par celle
du réseau de porosités infiltré, c'est-a-dire l&tea d’'un empilement cubique centré de
solides de Kelvin. Cette structure est visiblelaufigure 66, qui représente une macrographie
d’'un échantillon de mousse, et sur la Figure 67 equissue d’une tomographie de la cellule
de base de cette mousse, effectuée a 'INSA de.Lyon
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Figure 66 : macrographie d'un échantillon de mousse Figure 67 : tomographie d’une cellule de base
d'acier d’un échantillon de mousse d’acier

Défauts et leur résolution

Quelques différences existent entre la structugal@qui était attendue et celle de la
mousse issue de linfiltration du réseau réel. desx premieres apparaissent assez bien sur la
Figure 67 :

- I'aspect de surface. Le moulage en sable ne pgegvased’avoir une surface lisse et
fait apparaitre quelques aspérités, qui ne dewvraias avoir de conséquence majeure sur le
comportement mécanique ;

- l'arrondissement des angles. La non-mouillabitigs sables de moulage par les
meétaux et la forte tension superficielle de I'a@arsont a 'origine.

Au-dela de ces aspects mineurs, il existe des t¥¢fdus importants au niveau des
mousses. lIs sont au nombre de trois :

- l'infiltration de faces, dont une photographig dsnnée par la Figure 68(a). Elle
correspond au remplissage par le métal d'une sanfermalement en contact entre deux
plaques ;

- le grésage (cf. Figure 68(b)). Il est d0 a uraetién du sable de moulage sous I'effet
de la température ;

- la malvenue (cf. Figure 68(c)), c’est-a-dire

umsremplissage local du réseau.
- A ,

\d e "

o

(bj Grésage gl
(c) Malvenue

Figure 68 : principaux défauts apparaissant au nivau des mousses d'acier
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La solution employée pour limiter l'infiltration diaces a été celle du serrage de la
préforme. Celle-ci s’est fait au moyen de plaquésatiques maintenues par des vis.

Le grésage est la vitrification du sable de moulsges 'effet de la température. Au
niveau de la mousse, la détérioration du sabld gngendre a tendance a augmenter la taille
des poutres du réseau (et donc sa masse volumipaeeate) en plus de produire un état de
surface déplorable. De plus, il nuit considérabletaa débourrage car le sable se retrouve
sous forme d’agglomérats solides qu'il est diféaile rendre a I'état particulaire.

Ce phénomene a été maitrisé en choisissant un reditaletaire, c’est-a-dire qui a une
bonne résistance a la température, et en limitandurchauffe de l'acier. Cette derniére
spécification explique la complexité des dispositle remplissage mis en ceuvre. En effet, la
limitation des distances de remplissage, induite lpasurchauffe réduite de l'acier, a été
compenseée par la multiplication des points d’'attada ces dispositifs et I'utilisation d’'une
dépression pour assister la coulée.

La malvenue est un manque local de métal. Danadele nos essais, il semble qu’elle
soit due a une solidification prématurée de l'admrrchauffe pas assez importante) ou a
'emprisonnement d’une poche de gaz. Dans le prends, les défauts sont généralisés a
I'endroit le plus éloigné du dispositif d’attaquantlis que, dans le second, ils sont beaucoup
plus localisés. Ces défauts localisés pourraiesgiaire une conséquence de phénomenes de
capillarité. En effet, sous certaines conditiongpdession, le front d’infiltration d’un liquide
au sein d’'un réseau de porosités peut progresses atéme que ce réseau n'est que
partiellement saturé en fluide en arriére de cetffe9].

L’apparition de la malvenue a été réduite en tiltari sur le mode de remplissage
(d’ou la coulée en sac sous vide pour remplir plagidement avant solidification), les
propriétés d’isolation du sable et le dispositéw®nts. Notamment, la taille de ces derniers,
qui doit étre suffisante pour emmagasiner les peesrdégagements dus a la combustion de la
résine, et leur emplacement, qui n’est pas toattde milieu du bloc de noyaux dans le cas de
la coulée en sac sous vide, ont été déterminésieonganent.

Conclusion sur l'infiltration d’'une préforme constituée par 'empilement de plagues

Une nouvelle préforme, formée par 'empilement teqpes constituées de cellules
identiques, a été mise au point. Elle permet diése¥aun réseau de porosités ayant la forme
de celui constitué par les arétes d’'un empilemergalides de Kelvin. Apres infiltration, elle
donne naissance a une mousse a pores ouvertsadginidture est quasi-idéale.

L’étude précise de la forme des cellules constitiesplaques a permis d’envisager la
fabrication de ces dernieres par moulage. Dans s, c'est le procédé dit de « boite
froide », couramment rencontré en fonderie, quitéa émployé. De ce fait, la technique
développée est particulierement intéressante dabtiation de la préforme est aisée pour le
fondeur et ne demande pas d’équipement spécifique.

e) Caractérisation mécanique

Indices de performance

Les mousses d’aluminium sont actuellement essktieht utilisées pour des
applications structurales. On distingue deux tygpedonctions : les panneaux de structure,
devant étre rigides et légers, et des systemestardode I'énergie [80]. Nous avons voulu
caractériser mécaniquement nos mousses d’aciedafies situer par rapport a ce qui se fait
actuellement pour ces types d’application.

La premiere application consiste a réaliser desigaunx travaillant en flexion comme
l'illustre la Figure 69.
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Figure 69 : schéma d’'un panneau travaillant en flelon
Pour ce type de sollicitation, on trouve que laditg¢ du systéme, caractérisée par le
o . R S . L p°
rapportE, ou o est le fleche et F la force appliquée, est proganelle a'%, avecp la

masse volumique et E le module d’élasticité. Aipsur optimiser la rigidité, c'est-a-dire
1/3

minimiserg, il faut maximiser ; ce qui définit un premier indice de performagiéxl).

Il faut également optimiser la force limitgJque peut supporter le systéme. Si on ne veut

) . : , .0 e
pas de déformation plastique, celle-ci est proponelle a—=, ce qui définit un second
P

3
Jo.

indice de performance I1P2 .
P

La seconde application consiste a réaliser des rimaxé capables d’absorber de
I'énergie en cas de choc, comme en cas de cragpatiesxemple. Dans ce cas, les contraintes
a respecter sont de limiter la décélération sulrdgs occupants a un niveau acceptable et de
maximiser I'énergie dissipée. Si on considére lléiion de la contrainte appliquée au
matériau en fonction de sa déformation (Figure e faut pas que celle-ci dépasse un
niveau maximal pour satisfaire a la premiéere camtieaet il faut qu’elle reste le plus proche
du niveau maximal admissibt®.x pour optimiser I'énergie dissipée W qui est repnése
par l'aire sous cette courbe .

GMax' """"""""""""

€app

Figure 70 : schéma de I'évolution de la contraintavec la déformation du matériau
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L'énergie dissipée W peut étre exprimée pdr=[Fdl ou encoreW =V, [ade,,
avec m la masse,oMe volume initial. W constitue un troisieme indide performance IP3.

. . . , . . .. W _[Fd
Finalement, si on veut exprimer I'énergie maSS|c¢lus;5|pee,—=j

, celle-ci peut
0

7 y 2 . W Vojo-deapp W T N . .
€également s’écrire— = Vo et — définit un quatrieme indice de performance IP4.
m oP P

Les grandeurs a caractériser nécessaires a ces quiites de performance sont donc
p, E,Oc et W.

Essais mécaniques

Des essais de compression uniaxiale ont été realesdispositif utilisé étant montré
Figure 71. La structure étant constituée d’'un néggaiodique, deux directions orthogonales
ont été testées ([0,1,1]et [0,0,1]). Au total, Baés ont été réalisés, 3 pour [0,1,1] et 4 pour
[0,0,1].

Rotule (bloquée

. Capteur LVDT
lors de nos essai

Echantillon
de mouss

Figure 71 : configuration de la presse Zwick/Roell250 lors des essais de compression sur les mousses
d'acier

Courbes de compression monotone

D’une maniere générale, la réponse en compressi@axiale des mousses d’acier est
assez reproductible pour une méme direction desisation ; I'allure générale des courbes est
identique et I'écart de contrainte pour une défarmmadonnée est inférieur a 20%, ceci
malgré les nombreux défauts relevés sur les éptimsvé.es éprouvettes présentant le plus de
défauts et les masses volumiques apparentes lesgmimdes nécessitent logiqguement une
contrainte plus importante pour étre écraseées.

A lI'opposé, le comportement de la mousse est gasilsle a la direction de la force
qui lui est appliquée (Figure 72). Dans le cas’algehtation de réseau [0,1,1], le plateau de
contrainte a une pente moins importante que dansase de l'orientation [0,0,1] et le
phénoméne de densification apparait plus tardivemen
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— Reponse "moyenne” suivant la direction [0,1,1]
50 — Réponse "moyenne” suivant la direction [0,0,1]
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Figure 72 : courbes représentant la réponse « moyea » de la mousse d’acier en fonction de la direoti
de sollicitation

La différence de réponse du matériau en fonctiotadsirection selon laquelle il est
sollicité est révélatrice d’'une différence en tesntee mode de déformation, comme il peut
étre constaté sur les photographies des éprouagites essai (Figure 73 et Figure 74).

En effet, lorsque la mousse d'acier a été solkcis@ivant I'orientation de réseau
[0,0,1], sa structure semble avoir travaillé paxibn plastigue locale de ses poutrelles
(Figure 73). Ce mode de déformation est courammagrtiontré chez les mousses métalliques
a porosités ouvertes [81-84]. Il intervient de fagelativement homogéne dans I'ensemble de
la mousse, comme le montre la Figure 75 qui reptésene éprouvette de mousse au cours
de sa compressio::.

Par contre, lorsque l'effort a été appliqué suivardirection [0,1,1], il s’est produit un
flambement généralisé de la structure (Figure Zd¥lambement a déja été observé pour des
mousses métalliques a porosités ouvertes [84-8fjefant, ces observations font mention
d’'un flambement qui intervient individuellement aiveau des poutrelles alignées suivant la
direction de sollicitation. Ici, c’est toute lawtture qui a flambé, a I'image de ce qui peut se
produire dans les mousses polymeéres ([85] par ebedmip peut aisément étre pensé que
'orientation de la structure a favorisé l'appaniti de ce phénomene puisqu’il existe de
nombreuses poutrelles alignées selon la direcfidn1], disposées a flamber [86,87].
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Figure 73 : éprouvette 6 lors de sa compression Figure 74 : éprouvette 3 lors de sa compression
selon la direction [0,0,1] (déformation relative selon la direction [0,1,1] (déformation relative
apparente : 45%) apparente : 42%)

0% e = 5% e=10% T e=15% e = 20% e = 25%

Figure 75 : éprouvette 6 pour différentes déformatins relatives apparentes (de 0 a 25%)

ok
I}

Résultats des essais de compression monotone

Les essais de compression ont permis de mesudgféamation relative apparente
(eapp, la résistance a la compression de la mousggd, et I'énergie absorbée. L'ensemble
des grandeurs mesurées lors de ces essais soriéespdans le Tableau 17.
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Tableau 17 : résultats des essais de compression

Masse . . Résistance a Energie par Module
. Déformation e )
volumique R la 75 % de la unité de d’Young
. 5 3 relative . ..
Orientation Kg.m compression résistance en volume (GPa)
Eprouvette A apparente de . )
du réseau P de la mousse compression absorbée
densification . )s
(€a0up) (Ocomp) €N en MPa jusqu’a eapg,D
appD MPa en MJ.m’
1 1249 - 18,9 14,2 - 8,0
2 [0,1,1] 1166 53,4 % 14,8 11,1 10,5 7,1
3 1222 51,4 % 17,4 13,1 11,4 5,2
4 1229 40,3 % 17,4 13,1 10,8 7,9
5 [0,0,1] 1167 40,7 % 15,1 11,3 9,4 4,6
6 " 1231 39,9% 16,8 12,6 10,5 8,4
7 1150 38,7 % 14,6 11,0 8,7 6,3

Le Tableau 17 fait particulierement ressortir lighce de I'orientation du réseau sur
la déformation relative apparente de densificatiGatte derniere a une valeur plus faible
lorsque la mousse est sollicitée suivant sa doeci{D,0,1]. Le contact entre poutrelles
intervient donc plus rapidement dans ce cas quegler la mousse est compressée suivant la
direction [0,1,1]. Le flambement semble aider &dér le contact entre poutrelles au cours de
la compression.

Par ailleurs, les quantités d’énergie absorbées samsiblement identiques, malgré
I'apparition précoce de la densification lorsquectampression s’effectue selon la direction
[0,1,1]. En effet, ce fait est compensé par unerargation de contrainte plus importante au
cours de l'essai lorsque la compression s’effetel®n cette direction plutét que selon
l'autre.

Résultats des indices de performance

Les résultats obtenus pour les indices de perforengrécédemment définis sont
présentés dans le Tableau 18. Pour le calcul wdide de performance IP2, c’est la valeur de
la contrainte en compression correspondant augulajai a été prise en compte plutét que la
limite d’élasticité [80]. Pour le calcul de I'énégglissipée, et par suite le calcul des indices de
performance IP3 et IP4, c’est 75% de cette valeurahtrainte qui a été prise en compte afin
de pouvoir comparer nos résultats a ceux de édittire [80].

Tableau 18 : résultats des calculs des indices derfprmance

Eprouvette IP1 1P2 1P3 IP4
MPa*m3mg? | MPa2m?® mg™ MJ.m MJ.Mg™
1 1,60 3,48 - -
2 1,65 3,30 10,5 9,0
3 1,42 3,41 11,4 9,3
4 1,62 3,39 10,8 8,8
5 1,43 3,33 9,4 8,1
6 1,65 3,33 10,5 8,5
7 1,61 3,32 8,7 7,6

Lorsqu’on envisage une application en flexion (IF&gd6), on constate que les indices
de performances de la mousse d’acier sont du méine de grandeur que celles des mousses
d’aluminium. Toutefois ils se placent en bas dudgab ce qui indigue que la mousse d’acier
n’est pas tres performante pour ce type d’utilcsati
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En ce qui concerne I'absorption d’énergie, la Fégui7 présente le classement des
mousses d’'aluminium et d’acier. Les grandeursséils sont I'énergie dissipée par unité de
masse en ordonnée et la contrainte de plateau éeepaur une déformation relative de 25%.
Il faut noter que le classement de la mousse d'amietermes d’absorption d’énergie est
excellent. Elle se place parmi les meilleurs régsilavec une énergie dissipée par unité de
masse trés importante. Lorsqu’on exprime I'énengge unité de masse (Figure 78),
classement est également excellent.

Stiffness®#3/Density vs.
Strength®5/Density
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Figure 76 : classement des mousses d’aluminium eadier par leur indice de performance en flexion (P2)
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Figure 77 : classement des mousses d’aluminium etdier en fonction de leurs indices de performancen
absorption d’énergie (IP3)
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Figure 78 : classement en énergie par unité de masgP4)

f) Conclusion

Cette thése a permis d’aboutir a la fabricatiomd’structure alvéolaire en acier inox
présentant des performances spécifiques intéressant

Parmi les différentes voies testées, c’est la edkns une préforme de sable qui a
donné les meilleures satisfactions. C’est cettee \pii a fait 'objet d’un développement
approfondi afin de maitriser la mise en forme.

La méthode de fabrication développée pourrait émgidement transférée dans
I'industrie de la fonderie, ce qui était une spiéaifion du cahier des charges.

Le comportement mécanique de la mousse métalligtenoe, testée en compression,
présente un intérét certain pour un usage de gqfent structural - absorption d’énergie.

4) Conclusion

A travers ces deux exemples, jai tenté de montndaent la forme de la piéce
impacte les propriétés mécaniques. Mais I'expédane j’'en retire est encore une fois assez
différente.

Pour le premier, jai été responsable de la constm des diagrammes TTT-RC.
C’est un travail conséquent que j'ai réalisé avaidé du technicien du laboratoire et qui a
demandé une grande rigueur dans le protocole empstal, la conduite des essais et leur
exploitation. Cependant, les ressources humaingsrer étaient assez limitées et le travalil
constituait plutét une partie d’'une étude plus @asfa difficulté principale était alors de
respecter le planning général.

Pour le second, en tant que co-encadrant de dedte,tjai suivi quasiment au
guotidien la progression de I'étude. Tantdt lewltéss étaient décevants et affectaient le
moral du thésard, tantot ils étaient encouragestntdgallait alors cadrer les étapes suivantes.

Une thése permet naturellement de développer wue éteaucoup plus approfondie,
avec une ressource humaine stable pour trois an@@est le fonctionnement idéal pour
réaliser une étude conséquente sur un sujet, céwrietions méme d’'un enseignant-chercheur
ne permettent pas d’avancer aussi efficacementirswaujet qu'un chercheur a plein temps.
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C'est donc un mode de fonctionnement que je soahaiévelopper et proposer
systématiqguement pour les études d’envergure gueerai dans le futur.

Dans le chapitre suivant, jaborderai par deux maux exemples comment les
traitements des pieces affectent leurs propriétés.
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Chapitre V. Les traitements - la galvanisation

1) Introduction

Les traitements que l'on peut faire subir & uneceiéont trés variables. lls
concernent :

- les traitements thermiques (recuit, trempe, revejuui modifient le matériau a coeur
et/ou en surface,

- les traitements mécaniques (sablage, grenaillagkstage...), qui ont pour effet
d’écrouir la surface du matériau,

- les traitements thermo-chimiques ou par immersitlamt le résultat est de modifier
'extréme surface ou de créer un revétement augrgtes particulieres (nitruration,
cémentation, galvanisation, anodisation, peintued.la liste est longue).

Tous ces traitements ont pour but de modlfétat de la piecenotamment en surface.
Les améliorations peuvent étre d’ordre mécaniqoeynee pour la cémentation qui a pour
effet de durcir fortement la surface de la piece pmur le grenaillage qui améliore le
comportement en fatigue. Elles peuvent égalemeatd®tn autre ordre, par exemple pour
améliorer la résistance a la corrosion, la réststaau frottement, la réflexion des ondes ou
simplement pour des raisons esthétiques.

Ces traitements participent a la finition des pgedis ont donc pour but également de
limiter I'impact des étapes précédentes, élabaragb mise en forme, sur les propriétés
d'usage des pieces. Mais il peut arriver qu’unteraent réalisé dans le but d’améliorer une
propriété en modifie d’'autres. Par exemple la sé#lbn d’'un traitement de surface par
immersion dans un métal liquide peut égalementrjugdle d’'un traitement thermique de la
piece.

Je présenterai dans cette partie deux exemplésffid tles traitements de surface sur
les propriétés d'usage des pieces. Il sera questora galvanisation, que nous avons
particulierement étudiée, ainsi que des traitemeuits’y rapportent.

Le premier exemple concerne le traitement de recles aciers avant leur
galvanisation en continu, qui modifie fortemenptapriété de mouillabilité de la téle d’acier
par le zinc. Le second concerne la fissuration aesrs déformés a froid lors de leur
galvanisation, ce qui rend les structures métadkginagiles, si elles n'ont pas déja cassé lors
du traitement.
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2) Mécanismes de germination et de croissance d'oxy  des
sélectifs sur un acier ferritique

a) Contexte de I'étude

Ce travail s'inscrit dans le cadre de la these d®henOllivier-Leduc réalisée au
Laboratoire de Génie des Procédeés et Matériaux DGR I'Ecole Centrale Paris (ECP).
Cette these a été réalisée sous la direction deBemard Guillot, professeur a 'ECP et a été
co-encadrée par Marie-Laurence Giorgi, Maitre def@ences a 'ECP, et moi-méme. Elle a
été soutenue le 13 février 2009.

La galvanisation en continu est une opération qusiste a recouvrir une téle d’acier
d'une fine couche de zinc par immersion dans um lolei métal fondu. Compte tenu des
cadences de production utilisées (+ de 100 m/raryouillabilité de la surface par l'alliage
liquide est un facteur primordial de la qualitérduétement formé.

D’une part, les tdles d’acier a recouvrir ont ééinées a froid préalablement au
traitement de galvanisation et il est nécessairelads faire subir un traitement de
recristallisation afin de leur redonner toute letapacité de plasticité. D’autre part,
'adhérence du revétement sur l'acier demande ah @& surface exempt de toute trace
d’'oxyde. Ces deux traitements de recristallisatdnde réduction des oxydes de surface
s’effectuent lors d’'une méme étape de recuit a 8a5us atmosphére réductrice constituée
d’azote hydrogéné. Or, ce mélange gazeux contigmpetite quantité de vapeur d’eau, qui le
rend certes réducteur des oxydes de fer, mais axyllasilicium et du manganése, éléments
classiques de la composition des tbles en aciesstndlles.

Les oxydes de Si et Mn qui se forment a la surféeda tdle modifient alors tres
fortement sa mouillabilité par I'alliage de zinquide, ce qui joue fortement sur la qualité du
produit final. Le but de cette étude était doncdmprendre et caractériser les mécanismes de
formation de ces oxydes au cours de I'étape dietnzint.

J'ai encadré Amélie Ollivier-Leduc particulierememour ce qui est de la
caractérisation de ses éprouvettes par spectrengetiécharge luminescente (SDL). J'ai donc
choisi de ne présenter ici que la partie du trasailsacrée a I'utilisation de cette technique
d’analyse.

b) Dispositif expérimental

Composition chimique de I'acier

L'acier étudié est un IFTi (Interstitial Free Titam), produit industriellement par
Arcelor Mittal, Cockerill-Sambre. Il est peu alli@pn élaboration étant réalisée avec des
additions contrdlées de phosphore, chrome, mangarsigcium et bore dans la coulée
(Tableau 19), puis il est laminé a chaud pour medlépaisseur des téles, et a froid jusqu'a
une épaisseur de 0,7 mm.

Tableau 19 : composition chimique de I'acier IFTi

élément C|Si |[Mn |P |S (Al |Cr|B |N |Ti
% poids x 10> | 5 | 74 | 450 | 34 | 12|34 |49 |05 | 4,7 | 72

Préparation de surface

Les échantillons sont des parallélépipédes reatande 20 x 20 x 0,7 minUn
polissage de finition (papier SiC, pate diamanpégs ringage dans un bain d'éthanol dans un
bac a ultrasons) donne a I'échantillon poli un etspgroir. Sa rugosité moyenne Ra est alors
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de l'ordre de quelgues nanometres, valeur meswémayen d'un microscope a force
atomique.

Recuit des échantillons

Le recuit de I'acier de cette étude a été effedaigs la chambre en quartz d'un four
tubulaire a lampes infrarouges Ulvac Sinku-Rikd’'BEP (Figure 79), qui permet de réaliser
des recuits courts sous atmosphere contrélée s@appat au recuit continu des lignes de
galvanisation a chaud.

L'atmosphére dans le four est un mélangé Novol. H (fourni par Air Liquide avec
moins de 3 ppm de 40 et moins de 2 ppm de,et circule & un débit de 45 tidans les
conditions normales de température et de presBiaumr. nos essais, pendant le recuit, le point
de rosée de l'atmosphére souhaité estt@¥C (soit une pression partielle d'eau voisind @le
Pa, ou d'oxygéne de 2,5¥0Pa), valeur comparable & celle des lignes classicgie
galvanisation a chaud.

Mesures du
point de rosée
en sortie et

Sortie de gaz BN antree

Entrée de gaz

Chambre en Four a lampes
quartz infrarouge

Figure 79 : four a lampe utilisé pour le recuit de€chantillons

Le cycle classique de température du four, reptéssar la Figure 80, simule les
conditions du recuit continu sur une ligne de gaisation industrielle, et se déroule en trois
phases :

- une chauffe jusqu'a 800°C & une vitesse de 652°C.

- un palier d'une minute a 800°C,

- un refroidissement jusqu'a la température d'insioardans le bain de galvanisation.

Afin d'étudier la cinétique d'oxydation pendantréeuit, nous avons choisi de nous
placer a différents moments du recuit, en réalidastessais matérialisés par les points rouges
sur la Figure 80.

Chaque essai est suivi d'un refroidissement jusigu@mpérature ambiante a une
vitesse de refroidissement initiale d'environ 79C&e refroidissement rapide agit comme
une trempe pour les réactions d'oxydation. A l&sdu recuit, la mise a l'air de I'échantillon
génere une légere oxydation spontanée du fer éacsulEn chaque point, nous avons réalisé
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entre deux et cinq essais sur des échantillons paiioir, pour vérifier la cohérence et la
reproductibilité des résultats.
1000 -

800 1

600 4

température (*C)

400 | /

200

o L

0 100 200 300 400 500
tis)

Figure 80 : courbes de température des recuits réaés sur I'acier IFTi

Analyse par spectrométrie a décharge luminescente

La technigue de spectroscopie a décharge lumingspermet une étude de I'extréme
surface, mais aussi plus en profondeur jusqu’aiguus dizaines de microns. Les données
brutes du spectroscope, qui est associé a un spette d'émission optique, sont I'évolution
de l'intensité de chaque élément en fonction dypsedanalyse. Pour accéder a une réponse
guantitative, il est nécessaire, comme dans cerfaicédents travaux [88,89], d'effectuer une
calibration préalable, afin de relier l'intensit leelément a sa fraction massique, et le temps
d'analyse a la profondeur érodée.

Toutes ces mesures ont été effectuées avec le@pette LECO GDS 850 A du Pdéle
Fonderie de I'Ecole Centrale de Lille. Le diamékeda zone de bombardement ionique est de
4 mm. Pour déterminer les conditions (tension,gwoes durée de I'analyse) les plus adaptées
aux alliages que nous voulions étudier, nous avesi® plusieurs conditions et mesuré les
caractéristiques du cratéere (homogénéité de l@mpsugosité, profondeur) au moyen du
capteur optique sans contact STIL CHR150-N avec sorele optique adaptée (F3). Les
conditions de fonctionnement de l'appareil les pldaptées aux matériaux étudiés sont ainsi
une tension de 600 V et une pression de 9 torrgrendhe durée d'analyse de 90 s.

Les calibrations permettent de relier l'intensiégd gics du manganese et du silicium a
leurs fractions massiques. Pour les autres élénf@ntwminium, bore et fer), nous avons étudié
les réponses qualitatives seules, c'est-a-diterf'gite des signaux.

Pour connaitre la vitesse d'érosion, nous avongsnkes zones érodées, cylindriques,
avec le capteur optique sans contact, sur unecgurfa 6000 x 6000 (fnavec un pas de
20 um. La profondeur érodée est calculée avecdeiéh Mountain Map, sur sept profils
régulierement répartis sur le cratére. La vitesSmsgion moyenne mesurée sur une dizaine de
cratéres obtenus & une durée d'analyse de 9@s 284 + 0,44 pm.mih

A titre d’exemple, la Figure 81 représente I'éviolutde la fraction massique en
manganese au cours de deux analyses réaliseededanm®mes conditions opératoires, a
I'extréme surface de I'échantillon d’'une part, ahgdle coeur du matériau d’autre part. Les
profils SDL obtenus ont permis de mettre en évidant comportement a I'extréme surface et
un comportement a plus grande échelle vers le aeunatériau. Ces mesures montrent
également la bonne reproductibilité des résultats.
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Figure 81 : évolution de la fraction massique de mrganése en fonction de la profondeur érodée
a) extréme surface [0-0,07um], b) vers le cceur duatériau [0-3um]

c) Résultats et discussion

Etude élémentaire de I'extréme surface des échartihs [0-70 nm]

Dans cette partie, nous étudierons I'extréme sairfies échantillons (les premiers 70
nanometres) au moyen de la SDL. Dans un premiepgemous exposerons un exemple
représentatif de l'allure des courbes des élémepiisfait apparaitre I'existence de trois
domaines de profondeur. Ensuite, nous nous ineEn@ss a |'effet des conditions du recuit sur
ces profils.

Comportement moyen a I'extréme surface des élérkentdn, Si, Al, B de l'acier IFTi apres
recuit & 800°C sans palier

Les premiéres dizaines de nanomeétres (ordre delgmamle la hauteur maximale des
particules) des profils SDL fournissent des infatior@s sur I'oxydation externe. Les profils
SDL donnent les profils de concentration en fonctie la durée d'analyse qui est convertie
en profondeur érodée en utilisant la vitesse d@mosoyenne de 1,84 prit.sCette valeur
correspond a la vitesse moyenne d'érosion dutfee gent pas compte de la vitesse d'érosion
des particules. Dans cette étude, on formule I'thgs® d'un comportement a I'érosion
semblable pour chaque élément, gu'il soit danydexou dans la matrice, et d'une vitesse
d'érosion uniforme pendant toute la durée de haeal

La Figure 82 représente ainsi les profils SDL desnisités des signaux des éléments
en fonction de la profondeur (O correspond a léas®) pour un échantillon d'acier IFTi recuit
a 800°C sans palier. Afin de mieux rendre comptd'é@mlution des intensités des signaux
des éléments, nous avons choisi deux échellesesantensités du fer, du manganése et du
bore (échelle de gauche) sont plus fortes quescdliesilicium et de I'aluminium (échelle de
droite). De plus, la Figure 83 représente les méonefils SDL uniquement dans le cas des
sighaux du manganése et de l'aluminium pour metirévidence les correspondances entre
les pics.

Tableau 20 : nombre et hauteur moyenne des partices de surface mesurées par analyse d'image du MEB

Température °C (durée du palier) | 750 (0s) | 800 (0s) | 800 (30s) | 800 (60s) | 800 (120 s)

Nombre de particules /um? 183+61 | 81+43 50+38 43117 31+18

Hauteur maximale moyenne 8+1 20%2 2812 3912 53+2
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Figure 82 : profils SDL des intensités des signawdu fer, du manganése, du bore, du silicium et de
I'aluminium d’un échantillon recuit a 800°C sans pdier
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Figure 83 : profils SDL des intensités des signawdu manganése et de I'aluminium d'un échantillon regit
a 800°C sans palier

La profondeur de 70 nanometres est 3,3 fois plasdg que la hauteur maximale
moyenne des précipités mesurée par analyse d’'inMg&ssur un acier recuit a 800°C sans
palier (Tableau 20). Il est intéressant de note, gur la Figure 82, l'intensité des signaux du
fer se stabilise au-dela de 30 nanometres a umevabnstante, de méme ordre de grandeur
gue la hauteur maximale moyenne des oxydes.

On peut également remarquer l'allure bimodale dgoasidu silicium, avec l'existence
de deux pics, une augmentation en deux temps pomrahganése et I'aluminium, et un pic
suivi d'une décroissance de l'intensité du signdiate. On distingue donc trois domaines sur
ces profils SDL jusqu'a la profondeur de I'ordre7@enm :

- le domaine [0-6 nm], ou l'on observe une premiér@issance monotone des
intensités des signaux du manganése et de 'alumjriandis qu'apparait un pic pour le bore
et le silicium,
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- le domaine [6-12 nm], ou apparaissent un deuxiemgps de forte croissance pour le
manganese et I'aluminium, un second pic pour ilgwsih, et une décroissance de l'intensité du
signal du bore,

- le domaine [12-70 nm], ou les intensités desaigndu manganese, du silicium, du
bore et de I'aluminium décroissent pour atteind®\hleurs trés faibles.

Domaine [0-6 nm]

Dans cette premiére gamme de profondeur, l'ing@rgit signal du fer (aux deux
longueurs d'onde mesurées, Fel et Fe2) est a pswcpnstante et se stabilise a une valeur
plus faible que dans le cceur de l'acier.

Dans cette zone, l'intensité du fer correspondva@mn40 % de l'intensité stabilisée du
cceur de l'acier. Comme I'érosion se produit sferlet sur les particules, en comparant avec
le taux de couverture de la surface par les oxy#@<% pour un acier recuit a 800°C sans
palier), il semble qu'il y ait une érosion préférelte des particules (sinon, l'intensité du fer
serait proche de 80% de l'intensité stabiliséeadurcde I'acier). Les oxydes, proéminents sur
la surface, sont donc érodés préférentiellementepalasma d'ions argon.

Les intensités des signaux du manganése et denifalun suivent une croissance
monotone trés similaire (Figure 83). On remargeridtence d'un pic de l'intensité du signal
du silicium, légérement décalé vers la surface 'deier par rapport au manganese et a
l'aluminium.

On peut se demander si cette évolution relativecaaante révéle la présence des
oxydes mixtes de manganése et de silicium ou deggam&se et d'aluminium. L'évolution du
signal du silicium, non tout a fait en phase awscdignaux du manganése et de I'aluminium,
suggere la complexité du phénomeéne (présence pgeotfalydes simples et mixtes).

Le comportement du bore semble plus indépendantdiges éléments, ce qui peut
justifier I'existence d'un oxyde simple tel qugdg Son intensité maximale est localisée a une
distance tres voisine de la surface.

Domaine [6-12nm]

Les valeurs des intensités des signaux a chaque lblerce domaine pour les éléments
fer, manganese, silicium, aluminium et bore somné@s dans le tableau 3.2. Le rapport des
intensités a ces deux positions est calculé enaterligne de ce tableau.

Tableau 21 : intensités des signaux du Fe, Mn, 3| et B aux profondeurs 6 et 12 nm

Intensité des signaux des éléments (unité arbitraire)
Profondeur (nm) Fel Fe2 Mn Si Al B
6 0,085 | 0,443 | 0,290 | 0,034 | 1,3.10° | 0,443
12 0,156 | 0,798 | 0,906 | 0,024 | 6,5.10° | 1,155
Rapport des intensités l12,m/lsnm 1,8 1,8 3,1 0,7 4,9 0,3

Dans ce second domaine, les deux signaux du féreE&e2, s'intensifient jusqu'a
atteindre 80% de leur valeur maximale a 12 nan@setCette valeur correspond, dans cet
exemple, a la surface sans les oxydes qui dépa@daeartde couverture de la surface par les
oxydes de 20%). Jusqu'a cette profondeur, I'érasien lieu sur les particules qui sortent de
la surface. La présence grandissante du fer datie zene suggere la diminution de
'oxydation externe des éléments comme le mangaréssilicium, l'aluminium. Ceci
concorde avec les résultats de hauteur maximalexdetes (de I'ordre de 20 nanometres sur
ces échantillons), et suggeére I'homogénéité dughéne d'érosion de la surface.

Les teneurs en manganése et en aluminium suiveotresine forte croissance dans
cette gamme de profondeur, puisqu'elles sont ntigki® par 3,1 pour le manganése et par 4,9
pour l'aluminium. L'intensité du signal du siliciudemeure, elle, assez proche de sa valeur
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maximale, avec un pic localisé au méme niveau @senhaxima du manganese et de
I'aluminium (Rapportibnnfleénm VOisin de 0,7 pour Si). Il semble donc que I'aldes courbes
du manganése et de l'aluminium résulte & nouvealiedechissement en un composé
contenant les deux éléments, comme par exemple xydeomixte de manganese et
d'aluminium. L'allure du signal du silicium semi#eoluer de maniere plus indépendante,
malgré la coincidence de son second pic avec lesmmaades signaux du manganese et de
l'aluminium.

En ce qui concerne le signal du bore, il suit ugeraissance monotone (divisé par
deux), et a un comportement qui semble égalemeldipendant des autres éléments. Ceci
confirme sa présence sous la forme d'oxyde simglg.B

Domaine [12-70 nm]

Dans ce troisieme domaine, l'intensité de chacnéfiaments, manganése, silicium,
aluminium et bore, diminue de fagon monotone jusga’ minimum, tandis que l'intensité du
signal du fer se stabilise a sa valeur maximale. g@nt en déduire que les oxydes
disparaissent a ces profondeurs, la teneur en aténd&addition chute, et la composition en
fer se stabilise pour devenir proche de sa composdans le cceur de l'acier. On peut
remarquer que la stabilisation du signal du fepé&re dés une profondeur de 30 nm. Si on
considére une forme lenticulaire de particulespeunt supposer que la partie interne de ces
particules est érodée entre 12 et 30 nm.

Enrichissement surfacique en manganése et siliawours du recuit

Les Figure 84 a Figure 87 représentent les pr&d. des teneurs massiques en
manganese et en silicium, jusqu'a une profondeurddeanomeétres, pour les échantillons
recuits a des températures de 550, 600, 650, BO0gt7800°C sans palier, et a 800°C avec un
palier de 30, 60 et 120 secondes. Les profils SDh dchantillon d'acier témoin, poli miroir
et non recuit, sont également présentés sur cesefica titre de référence. Sur I'échantillon
témoin, non recuit, on observe une légére augmentde la teneur en silicium a I'extréme
surface, probablement liée a la grande stabiligéokgdes de silicium (silice ou F&iO,), qui
se forment spontanément en surface.

La Figure 84 montre que, pour des échantillons féésijusqu'a 750°C, la variation de
teneur massique en manganése présente un pic usigégulier, mesuré des 550°C. La
valeur du maximum de ce pic, sa largeur (c'est@-th profondeur de l'acier érodée),
augmente avec la température du recuit (il pewgfirstiune sursaturation ou de particules
formées en surface). Sur les micrographies MEBs&ead sur ces surfaces, on n'observe pas
ou peu de particules jusqu'a 700°C. Dans ce mémmide de températures [550-750°C], la
Figure 86 montre l'existence d'un enrichissemersiueiace pour chaque échantillon. Sur cette
figure, on observe l'existence d'un pic unique sgpO0°C, puis a partir de 650°C, on
observe un double pic, déja mentionné pour la Ei@2;, le second pic coincidant avec le pic
du maximum du manganése. A 550 et 600°C, les casmpents du manganése et du silicium
a l'extréme surface semblent indépendants, avguésence de silicium des les premiers
nanometres, suivie du pic de manganése. Cependaignal détecté pour le silicium est trés
faible pour ces essais-la. L'apparition du deuxignoedu silicium dés 650°C, a la méme
profondeur que le pic de manganése, est l'indige mbssible lien entre les deux éléments.

A 800°C, on observe le méme comportement que pedoéeent (Figure 83), avec une
augmentation de la teneur du manganéese en deus.tdmpargeur du pic de manganése
augmente avec la température du recuit et la ciluémalier, ce qui peut étre lié a la hauteur
des oxydes présents en surface, qui augmenteuské au cours du recuit (Tableau 20).
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Figure 84 : profils SDL de la teneur massique en nmanese pour les essais réalisés au cours de lauffa
entre 550 et 800°C sans palier
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Figure 85 : profils SDL de la teneur massique en nmanese pour les essais réalisés a 800°C sans palie
avec un palier de 30, 60 et 120 secondes
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Figure 86 : profils SDL de la teneur massique enlgium pour les essais réalisés au cours de la cHéa
entre 550 et 800°C sans palier
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Figure 87 : profils SDL de la teneur massique enlgium pour les essais réalisés a 800°C sans palitr
avec un palier de 30, 60 et 120 secondes

Les maxima des courbes correspondant aux recu808C pendant 30, 60, 120
secondes atteignent des valeurs supérieures a 1&84roa qui indique le fort enrichissement
en manganese en surface (plus de 30 fois la cotigrosen manganése initiale dans le caeur
de l'acier (0,45%mass.)).

En ce qui concerne le silicium pour les recuitsO®8°€, la largeur du double pic
augmente avec la température et la durée du peéegui suggére l'importance grandissante
du phénomene d'oxydation en surface. La valeunaesma des courbes des recuits a 800°C
est comprise entre 2 et 3% mass.. Ces valeursspomdent a un enrichissement en silicium
de 20 a 30 fois la valeur de la composition ingidans le coeur de I'acier (0,074 %mass.).

Si on considere la masse molaire de chaque élémergent dans MBSO,
(Mun = 55 g.mof', Ms;= 28 g.mof* et Mo = 16 g.mol’), cet oxyde contient 54% en masse de
manganese, 14% de silicium et 32% d’oxygene. Lauern manganése dans cet oxyde est
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donc 3,9 fois plus importante que celle en silicidhpeut étre intéressant de comparer ce
rapport aux résultats obtenus sur les Figure 84garé 87. D'apres ces figures, la teneur
massique en manganéese augmente plus rapidemegtlgien silicium jusqu’a dépasser le

rapport 3,9 des 750°C. On peut alors se demander sdrrespondance du second pic de
silicium et du pic de manganése n’est pas liée@daence d'un oxyde mixte de manganéese
et de silicium.

Conclusion sur I'oxydation externe

Cette étude de I'oxydation externe a mis en évideqee les précipités germent en
surface a partir de 700°C environ. Ensuite, lesiqdes croissent et coalescent au cours du
recuit, puisque leur diamétre équivalent augmerntdaedensité surfacique des oxydes
diminue. Les oxydes formés sont MnO, §iBI,03;, MnAl,O,4, Mn;SiO,, B,O3, et il semble
gue MnO se forme avant les oxydes mixtes M@\ Mn,SiO, et MnSiQ.

En extréme surface [< 6 nm], on trouve plutét 'dgyde bore BD; ainsi que des
oxydes simples ou mixtes de silicium et de mangaesmO, SiQ Mn,SiO,, MnSiOs). Plus
en profondeur [6-12 nm], on ne trouve plus de buoees I'aluminium apparait en plus du
manganese dans des proportions plus importantsscpia du silicium a un niveau constant.
Les oxydes potentiellement présents sont alof®AMNAIO,4, MN,SiO,, MNSICs.

Au cours du traitement, on observe que I'oxydationcerne une zone plus profonde
de I'échantillon. La teneur en manganese augmeasefortement dans la deuxieme couche
[6-12 nm], alors que le silicium augmente dangdimsx zones de fagon équivalente.

Oxydation interne : comportement moyen en profondeu

Dans cette partie, nous nous intéresserons auxlsp®DL en profondeur du
manganese et du silicium. Grace au modéle sim@dapté aux conditions de cette étude, il
est possible de déterminer des coefficients desldh apparents du manganese et du silicium
dans la ferrite alpha et de les comparer aux vale@surées par d’autres auteurs.

Modélisation des profils SDL du manganeése et diciigih

Le maximum de la courbe rendant compte de la temagsique en manganéese pour
un recuit a 800°C pendant 60 secondes (Figure $5pealisé au voisinage de 0,15 pm. Il
s'apparente a la profondeur d'oxydat@) définie dans les modeles de Wagner [90], denHui
[91], c'est-a-dire le lieu de précipitation des deay.

Dans ces modeles, on considere que les élémentaleg, ici Si et Mn, sont
principalement sous leur forme oxydée pour desisdss inférieures ou égalegé), alors
gu’ils sont sous forme élémentaire dans la feaitedela. Ceci implique que la valeur de la
teneur en ces especes dans la matrice ferreusaimgsbtsée nulle e&(t). A partir de cette
profondeur, les teneurs de ces éléments dans lHcenaugmentent jusqu’a atteindre la
concentration moyenne de l'acier. Ce profil de emiation est caractéristigue de
I'appauvrissement en espéce oxydable dans la radénidgtique au front d’oxydation.

Dans les profils obtenus en SDL, puisque c'egides atomique, par exemple Mn, qui
est mesurée, la teneur massique correspond sait ok une forme oxydée, soit a Mn dans
la matrice ferritique. La valeur du pourcentage sitage en Mn minimale n'est donc pas nulle
et elle dépend du produit de solubilité des oxyatete leur stabilité thermodynamique.

En considérant la ségrégation du manganese vesmrface de l'acier pour une
abscisse supérieureft), nous pouvons proposer un modele de diffusiomphfié avec des
conditions limites adaptées aux profils SDL quesnavwons mesurés.
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Intéressons-nous au domaine deséft), d’apres la loi de Fick, nous avons :
oMn _ 02Mn
ot M ox2
Afin d'adapter des conditions isothermes du mogdeédposé (coefficients de diffusion
de Mn et Si dans le fer supposés constants) a émdtats expérimentaux, nous avons
introduit la notion de temps équivalent, tCe temps correspond a la durée au terme de
laguelle un échantillon chauffé instantanément@ 8Qvitesse de chauffe infinie) a le méme
avancement de diffusion que notre échantillon endg montée a 800°C. Cette valeur de
temps équivalentd sera obtenue par un ajustement de la courbe méeélis profil obtenu a
800°C.
Les conditions initiales et aux limites sont :
- Mn(x ; 0) = Mn,; pour x= 0 ou Mn, est la fraction massique de Mn dans le cceur de
l'alliage soit ici 0,37%.
- Mn(+0 ; t) = Mn,; pour t > Oet Mn(§ (t) ; t) = Mng = 0, 1%

pour x >&(t).

La solution analytique est alors du type [92] :
X
erfc(

Mn(x,t) =(Mn; =Mn,)(—————— il

1
: —)+Mn, pour x >&(t).
erfc(

2/D,, 1

Dans un premier temps, nous utilisons les valewrscakfficient de diffusion du
manganése dans le FerDy, en m2.8" défini par Oikawa [93] :

Dynre, = 7,56.10‘7e(_2$_98

A 800°C, Dun, = 9,1.10"° m2.§* (Dun = 7,01.10° m2.s* pour Kucera [94]).

En considérant les profils de teneurs massiquesnanganese, mesurés sur les
échantillons recuits a 800 sans palier et avec un palier de 30, 60, 12@@ts@condes (soit
cing courbes), et grace a la méthode des moin@dress; on évalue un temps. €n isotherme
(800 °C) eéquivalent a la chauffe de I'échantillonsqu'a 800°C. Avec la valeur
Dun(800°C) = 9,1.18°m?%s™ [93], on aboutit & un temps équivalent de 184 sgesnCe
temps est supérieur a la durée de la chauffe éieen(environ 130 secondes) et n'est donc
pas en accord avec les résultats expérimentaux.

En optimisant les deux parametrgset Dy, pour ces cing profils a 800°C, on trouve,
par la méthode des moindres carrés, le couplg(8D0°C) = 2,6. 18°°.s™, teq = 33 s). Le
coefficient de diffusion obtenu par optimisation dsnc trois fois plus grand que celui de la
littérature. La valeur de temps équivalent est gnsaccord avec I'expérience et les courbes
expérimentales et modélisées sont alors trés psochmme le montrent les Figure 88 a
Figure 90, ou sont superposées les courbes expéslasg, et les courbes modélisées avec les
couples (in(800°C, Oikawa) = 9,1.18 ms', t,, =184 s en jaune et \A(800°C,
optimisation) = 2,6.18°m”s", t,q = 33 s en bleu ciel), pour les essais & 800°C amgualier
de 0, 60, et 320 secondes.

avec T la température en Kelvin.
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Figure 88 : évolution de la teneur massique en maagese en fonction de la profondeur érodée de
I'échantillon chauffé a 800C sans palier : résultats expérimentaux et modéles
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Figure 89 : évolution de la teneur massique en mangese en fonction de la profondeur érodée de
I'eéchantillon chauffé a 800C avec palier de 60 s : résultats expérimentaux etodeles
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Figure 90 : évolution de la teneur massique en maagese en fonction de la profondeur érodée de
I'échantillon chauffé a 800C avec palier de 320 s : résultats expérimentaux etodéles
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La valeur du coefficient de diffusion est supéree@ux valeurs de la gamme de
coefficients de diffusion du manganese dans leafpha disponibles dans la littérature,
comprises entre 6,4 et 9,1 ftn2.s* [93-95]. On peut expliquer cette différence patalté
initial écroui de l'acier industriel, qui contiemte nombreux sous-joints de grains et des
dislocations, qui constituent des chemins préfégentie diffusion, alors que les coefficients
de diffusion de référence sont en général mesués des matrices recristallisées.

En appliquant le systeme d'équations décrit prénéumt au cas du silicium, on peut,
de la méme facon, étudier le comportement deslprdéi teneurs massiques en silicium en
fonction de la profondeur. Dans le modele, les walede Si et Sp choisies sont 0,011
%mass. et 0,06 %omass.

De facon analogue au Mn, les valeurs du coeffiatendiffusion du silicium dans le
fer a, Dg en nf.s* défini par Oikawa [93] ont d’abord été utilisées :

D, = 73510°° ex;{%‘mj avec T en Kelvin. A 800°C, §= 1,5.10"°’mz.s".

En considérant les profils de teneurs massiquesila&ium non présentés ici, on
évalue ¢ en isotherme (800°C) équivalent a la chauffe @ehbntillon jusqu'a 800°C a un
temps équivalent de 72 secondes.

En faisant varier les deux parametrgset Ds; pour les différents profils a 800°C, on
trouve que l'optimum au sens des moindres cartésbésnu pour le couple @800 °C) =
3,6.10"° m’.s, toq = 7 s). Le coefficient de diffusion obtenu parteetptimisation est donc
deux fois plus grand que celui de la littérature.

La valeur du coefficient de diffusion du siliciumars le fer alpha est également
supérieure aux valeurs de la gamme de coefficidatdiffusion de la littérature, comprises
entre 0,34 et 1,8.18 m?.s* [93,95,96]. Comme dans le cas du manganése, diéféeence
s'explique par I'écrouissage initial du matériauite a froid, qui contient de nombreux sous-
joints de grains et des dislocations.

Les temps équivalents obtenus dans le cas duwusilisont inférieurs a ceux obtenus
dans le cas du manganése. Ceci peut s'expliquda phffusion plus rapide du silicium par
rapport au manganese, et par la différence ergreeteeurs massiques minimale et maximale
(pour x= &) beaucoup plus faible dans le cas du silicidwg = 0,049%mass.) que dans le
cas du manganésAdun = 0,27%mass.). Les atomes de silicium sont moorabmneux et
diffusent plus vite vers la surface que les atordesmanganése. Le temps eéquivalent
nécessaire pour obtenir un état d'oxydation dergd@é& (800°C sans palier) est donc plus
faible pour le silicium que pour le manganese.

Coefficient de diffusion apparent

Le coefficient de diffusion obtenu en modélisarg késultats expérimentaux est un
coefficient de diffusion apparent prenant en cont@tdiffusion en volume, la diffusion dans
les joints de grains et la diffusion par les diskians. La diffusion intergranulaire peut étre
définie, en premiére approximation, par I'expres$dy] :

D D 36D

global = volume d joint

oU Dyiobar Dvolume €t Doint SONt les coefficients de diffusion global, en wvokiet aux joints de
grains,o est I'épaisseur d'un joint de grain (environ quetgnanometres) et d le diametre d'un
grain (environ 10 pm). Dans le cas des métayss: DDyoume €St compris entre 103 et 106
[97]. La valeur du coefficient global devient ddDgopa= [2 - 10°] Duotume

Le rapport du coefficient de diffusion du manganésedu silicium dans le fer alpha
calculé par les courbes SDL et du coefficient dision obtenu dans la littérature (ou c'est le
coefficient de diffusion en volume qui est souvenrgsure) est tel quecktu /Doivio = 1-10. La
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composante du coefficient de diffusion dans lesitpoide grains est donc probablement
importante dans la valeur du coefficient global.

La diffusion dans les dislocations peut égalemént ienportante dans notre étude, a
cause de I'écrouissage initial de I'acier industiiexpression du coefficient de diffusion dans
les dislocations ps'exprime selon [97] :

Dy =D‘°#t2 avec h la distance entre dislocations et a lerraje la dislocation
lorsqu’elle est assimilée a un tube cylindrique.

Si on prend a et h de l'ordre du nanométre (com)nalors Oy et Doint SONt du Méme
ordre de grandeur. L'effet de la diffusion dansjé@sts de grains et dans les dislocations est
sans doute présent dans notre étude.

L'étude de l'acier IFTi a également été réaliséeunuvéchantillon avec et sans recuit
préalable de recristallisatidnLes résultats pour un traitement & 800°C penéargecondes
montrent que, a temps équivalent égal (par exeBpleecondes), le coefficient de diffusion
global calculé dans le cas d'une recristallisapicdalable est inférieur (@ = 1,3.10"°m?.s%)

a celui obtenu sans recristallisation préalablg,(®2,6.10" m?.s™).

Ces résultats peuvent s'expliquer par les relatienByona €t de R [97]. En effet, la
taille des grains, qui intervient dans la formuést de l'ordre de plusieurs dizaines de
micromeétres dans le cas de l'acier IFTi pré-regtisé. Si on considére que les dimensions
des joints de grains et des dislocations est duan@mire de grandeur dans ces matériaux,
alors l'effet de la diffusion rapide dans les jside grains et les dislocations est réduit par la
plus grande taille des grains et le plus faible ke dislocations de I'acier qui a été soumis
a un recuit préalable de recristallisation.

Conclusion sur la diffusion

Le modele simplifié de Wagner appliqgué aux profils manganése et du silicium a
800°C fournit des informations sur les coefficiedésdiffusion du manganése et du silicium
dans le fer. Grace a une optimisation par la méthss moindres carrés, les valeurs obtenues
pour ces coefficients de diffusion soniP= 2,6.10" m?.s* et Ds = 3,6.10"° n?.s™. Elles
sont supérieures a la gamme de coefficients dagilifii relevés dans différents articles. On
peut expliquer cette différence par I'état iniggroui de l'acier industriel, qui contient de
nombreux sous-joints de grains et des dislocatignsconstituent des chemins préférentiels
de diffusion (les coefficients de diffusion de réféice sont en général mesurés dans des
matrices recristallisées).

D'apres les résultats obtenus sur l'acier IFTdifusion du manganese dans l'acier
écroui est plus rapide que dans l'acier ayant eétéstallisé au préalable. Cette différence
repose sur l'importance des termes de diffusions das joints de grains et dans les
dislocations de I'acier écroui, qui augmententffasion apparente de I'élément.

La Figure 91présente les principaux résultats sur le compoménmeoyen de
l'oxydation interne au cours du recuit obtenus grada SDL, qui a permis de récolter des
informations élémentaires en profondeur. D'apresdsultats de cette partie sur l'oxydation
interne, les éléments d'alliage, manganese, silicialuminium et bore, diffusent vers la
surface des 750°C. La précipitation des oxydes @eoir lieu dans le cceur de I'acier jusqu'a
la profondeur d'oxydatiog(t) définie par Wagner [90], et met alors en jeudifiusion de
l'oxygéne dans le coeur de l'acier et la diffusies édléments d'alliage vers la surface. A des
températures inférieures, la profondeur d'oxydasishfaible et les profils diffusionnels sont
trés proches de la surface.

® Pour l'acier pré-recristallisé, comme I'optimisatest réalisée sur une unique courbe 2@@@ndant
60 secondes, c'est le produi X (tq + 60) qui est optimiseé.
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Figure 91 : principaux résultats obtenus sur I'oxydtion interne au cours du recuit

d) Conclusion

La galvanisation des tbles d'acier en continu, @déc le plus répandu pour
'élaboration des revétements en zinc, est de passjbien maitrisée. La recherche vise
maintenant & augmenter la productivité des ligndastrielles et & améliorer encore la qualité
des revétements. Ces préoccupations amenent gersiger sur les mécanismes de
I'oxydation sélective, qui intervient pendant I'dééade recuit. En effet, lors du traitement
thermique a 800°C sous atmosphéepesBovol. H, le fer est réduit et les éléments d’alliage
ségrégent vers la surface ou ils peuvent s’oxydeprésence de particules d'oxyde sur le fer
peut alors géner la mouillabilité par le zinc lideides tbles d’acier.

L'utilisation de différentes techniques de carastiion (microscopie électronique en
transmission et spectrométrie de photoélectrons pgrmis de mettre en évidence la présence
des oxydes Si&® MnO, MnALO,, Mn,SiOy, B,Os. Par spectroscopie a décharge luminescente
nous avons observé les variations de teneurs ni@ssign manganese et silicium et les
intensités du fer, de l'aluminium et du bore a ftéme surface. De plus, cette derniere
technique a également établi le profil de concéntmale ces éléments en profondeur au cours
du recuit, ce qui rend compte des phénomenes iffosls. La modélisation de ces profils a
conduit a proposer des coefficients de diffusioobgx de Mn et Si dans la ferrite. On
obtient Dy, = 2,6.10”°mz2.s* et Ds; = 3,6.10°m2.s*. Ces résultats sont supérieurs aux valeurs
mesurées par certains auteurs et on peut explapsedifférences par I'écrouissage initial de
notre acier industriel.

Il est a noter qu’'au cours de cette thése noussadémeloppé I'analyse de I'extréme
surface par spectrométrie a décharge luminescenjeiar’avait pas été realisé au laboratoire
jusqu’a présent. Cette technique a été utiliséemérent dans d’autres études pour analyser
des films de passivation [98] ou sur des dépotsesiTi-Al [99], mais le temps d’érosion n'a
pas été corrélé a la profondeur d’analyse.
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3) Galvanisation des aciers déformeés a froid — fiss  uration

a) Contexte de I'étude

Depuis le début des années 2000, I'Europe, pritaripent en Allemagne, rencontre
une grande vague de problemes de fissuration detstes métalliques galvanisées. Un
programme de recherche financé par I'Union EuropéerAMEGA, a été alors lancé en
2005 sur le sujet et les premiers résultats ontpéésentés en juin 2007 [100-106]. Ce
programme a vu la participation de plusieurs laloor@s universitaires et industriels
principalement issus du secteur de la sidérurgia.pointé plusieurs facteurs influencant la
fissuration des aciers, que nous présenterond@iysiotamment la composition des bains de
galvanisation. Cependant, ces études se sont ¢éesetle mettre en évidence le probléme de
fissuration, sans avancer de réelles explicatidngigues et constituent la seule base de
discussion pour la définition de futures normesopéennes en galvanisation. Les industriels
de la galvanisation, regroupés au sein de Galva&sspciation notamment, ont contesté
certaines conclusions jugées un peu hatives esauttaité réaliser leur propre étude sur le
phénomeéne, étude qu’ils nous ont confiée. Le butceeravail est donc d’analyser les
phénomenes physico-chimiques et/ou thermomécanicpeables d’influencer la fissuration
des aciers lors de leur galvanisation a facon.

Cette étude a été abordée lors de deux contraistiels et d'un Master 2 Recherche
dont j'ai été le responsable. Le premier contr@0@2006), avec le centre de recherche ICA
du Groupe de galvanisation a facon GalvaPower (Brenonde, Belgique), a consisté a
optimiser la composition de [l'alliage Durozinc® Dfis au point pour permettre la
galvanisation d’aciers réactifs contenant du sititiet limiter le phénoméne de fissuration des
aciers lors de la galvanisation. Cette premierelecta été réalisée par Jean-Yves Dauphin,
Maitre de Conférences a I'Ecole Centrale de Ldtanoi-méme.

Suite a ces premiéres expériences, j'ai proposéujgt de Master 2 Recherche en
2006 sur la simulation thermomécanique du phénomBieolas Boucard a réalisé cette
premiere étude de simulation encadrée par Phil(ppaegebeur, Maitre de Conférences a
'Ecole Centrale de Lille et moi-méme.

Le second contrat (depuis 2007), avec I'associatmgalvanisateurs a facon francais
Galvazinc Association, concerne plus particuliéneine phénomeéne de fissuration des aciers
par la galvanisation. Cette seconde étude a cénaishettre au point un essai capable de
mesurer la sensibilité d’'un bain a la fissuratiGhristine Konigsecker, éléve d€™année a
'Ecole Centrale de Lille et Francois Lesaffre, hiicien, ont contribué a ce travail.
Christophe Niclaeys et Philippe Quaegebeur, MaitkesConférences a I'Ecole Centrale de
Lille, ont approfondi la partie simulation.

Enfin, la poursuite de I'étude par un contrat a@advazinc Association a conduit a
'embauche d’un post-doc durant 6 mois en 2008-280@e-Lise Bulthé-Cristol, pour mettre
en évidence l'effet des éléments d’alliages tels kgtain et le plomb sur la fissuration des
aciers déformés a froid et approfondir la simulatthermomécanique du phénomene de
galvanisation. Cette partie est en cours, maiscon@munication des premiers résultats a été
acceptée au congres Intergalva 2009 a Madrid.

Arbed (Arcelor Luxembourg) a été un partenaire e deux études, notamment en ce
qui concerne la définition initiale de I'essai dsstirabilité et pour la fourniture des aciers
utilisés pour réaliser les éprouvettes de ces diudes. Boris Donnay et René Creutz,
Ingénieurs chez ARBED, ont été nos interlocutetireoe conseillers.

En tant que responsable de l'activité galvanisatiarsein de notre équipe, jai géré
ces contrats et coordonneé les différents intervisnan
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b) Etat de l'art

La fissuration des aciers lors de leur galvanisapeut avoir plusieurs origines. Des
phénomenes thermomécaniques liés a la dilatatifiérelntielle lors de I'immersion de la
piece dans le bain de métal fondu et/ou des phémesnghimiques comme la fragilisation par
les métaux liquides peuvent en étre les causes.

Présentation générale du phénomene

Ce phénomene est appelé « liquid-metal-induced itabrent » (LME), c’est a dire
fragilisation induite par les métaux liquides oliquid-metal-assisted cracking » (LMAC),
fissuration assistée par les métaux liquides [108].

Il se produit quand un métal, normalement ducteit sa capacité d’élongation
diminuée lorsqu’il est sollicité en étant en coht@agec un métal liquide. Dans les cas les plus
séveres, la ductilité peut étre tellement limitée tp charge a la rupture est considérablement
réduite. Un exemple est donné sur la Figure 92 pPaluminium sollicité dans différentes
solutions de mercure [109].

Polycrystalline 99-999 + %Al
in Air or Hg Solutions 25°C

In Air

w
o
I

+1:3 at % Sn

N
o
I

+3at%Cd

+3at% Zn

ENGINEERING STRESS IN MNm™2
S

+3at% Ga

0 1 | 1 1 !
0 20 40 60 80
ENGINEERING STRAIN IN %

Figure 92 : fragilisation d’un polycristal d’alumin ium pur dans différentes solutions de mercure a
température ambiante [109]

Nicholaset al [107] rapportent que la rupture se produit saittamorcage d’'une
fissure a la surface mouillée par le métal liguetipar sa propagation dans le matériau solide.
Ce mécanisme ne provoque pas de changement chirigutructural du solide dans sa
masse et est différent des autres processus dadaéign par les métaux liquides comme la
diffusion par les joints de grains ou la corrostwaute température. De fortes contraintes
résiduelles dans la structure et une microstructsesible sont des pré-requis pour la
fissuration [107,108]. Nie®t al [108] précisent que ce phénomene est différeniade

fragilisation par I’hydrogéne qui se produit aussigalvanisation a fagon sur tous les aciers a
haute résistance [108].

Mise en équation

Le mécanisme n’est pas bien identifié, mais cestanteurs [110,111] parlent
d’'« adsorption induisant la décohésion » des atoiresnise en équation du phénomene de
séparation de deux atomes dans un solide parfaite@hastique conduit a I'expression de la
contrainteoy, a atteindre pour créer une rupture :

E 1/2
(3]
a,
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avec E le module d’élasticitg,I'énergie de création de la nouvelle surfaceqdaalistance
interatomique d’équilibre (Figure 93). Mais cettpiation améne a des valeurs de contraintes
théoriques de rupture d’environ 10% du module Ejuwesst trés loin de la réalité, plutdt aux

environs de 1%.
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Figure 93 : schéma de I'évolution de I'énergie potdielle et de la force de répulsion avec la distaec
interatomique [107]

Présence d’une microfissure

Il est alors suggeéré de prendre en considératipnésence d’une microfissure, ce qui
limite la contrainte nécessaire a la rupture. Lasstatations expérimentales indiquent que la
rupture par LME est toujours précédée d'une déftiomaplastique. Celle-ci résulte du
déplacement des dislocations qui sont amenéesrgpiae sur un obstacle et coalescer pour
former une microfissure [112]. Ces obstacles peutre constitués d’hétérogénéités de
microstructure, comme par exemple des carbureesyothts de grains. Ainsi, des centaines
de dislocations peuvent s’empiler sur une longueuet la contrainte nécessaire a cet
empilement, est donnée par la formule :

a z[ AGy j12
P l@-v)L

avec G le module de cisaillementle coefficient de Poisson, A un facteur géométrigu, y
I'énergie de surface.

La contrainteoap, @ appliquer au matériau pour créer une microfesser décompose
alors en deux termes :

Oap =0, 0,
ou 0p est la contrainte nécessaire au déeplacement déscations eto, celle liée a leur
empilement.

Taille de grain

La longueur de I'empilement de dislocation L esiva@nt proche de la taille d’'un grain
d d’'un matériau monophasé ou de I'espace intequéaire pour un matériau polyphasé [107].
On peut donc relier la contrainte nécessaire aéation d’'une microfissura,pp a la taille de
grain par une dépendance du type :

O = T +Kd 2

C’est ce qui est constaté par plusieurs étudesriexgidtales rapportées par [107]
(Figure 94) méme si ce n’est pas le cas dans ésusykstemes étudiés.
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Figure 94 : effet de la taille de grain sur la comainte a la rupture [107]

Nieset al [108] précisent que la fissuration est provoqo@ele mouillage des joints
de grains proches de la surface par un métal kganént une action corrosive, comme le zinc
(Zn), I'étain (Sn) et le plomb (Pb). Ceci réduitdactilité du matériau et sa résistance a la
fissuration. lls ne considérent que les joints cing, car le plus souvent, on observe apres
passage dans les bains de galvanisation des ssumdfiées, avec un chemin inter-granulaire
[107,108]. Comme nous l'avons vu précédemmentjoiess de grains sont des obstacles ou
les dislocations peuvent se concentrer particuherd.

Transition fragile-ductile

Vu I'existence d’'une microfissure aiglie, le comporent de la rupture résultera de la
compétition entre la tendance de la fissure a spgger de facon fragile ou a s’émousser par
la génération de dislocations sous l'influence d'gontrainte de cisaillement a son extrémité.
Du fait que la déformation plastique et le clivgge&sentent des réponses différentes aux
parametres tels que la température ou la taillgrds, des changements radicaux dans le
comportement a la rupture sont observés quandarasngtres varient. On parle de transition
fragile-ductile comme illustré Figure 95.

Ductility —

I
/ I
I

l
]
| I
A A
I I
L |
Te Tr

Temperature ——

Figure 95 : effet de la température sur le LME [10Y

Stroh [113] approche le probléeme en considérantmabilité thermique des
empilements de dislocations et donne une expresi&ida probabilité (p) pour qu’une rupture
fragile se produise plutdt que de la déformati@stidjue :
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oo~ ox{ 22

ou f est un facteur de fréquence, t le tempsg,l'€nhergie d’activation, dépendante de la
contrainte, du déplacement d’'une dislocation, fetapérature et k la constante de Boltzman.

Effet de la température

Cette équation montre que p peut varier trés fatgnpour une petite variation de
température, comme on peut s’y attendre pour waresition fragile-ductile. En manipulant
cette équation et en exprimant que le temps tresfanction des vitesses de contrainte et de
déformationo et ¢ on obtient la relation :

1 _ -k, ,.. 1Kk

—=—In(¢)-=—In(d) +C

T, U, 2U,
ou C est une constante inclugrdt T la température de retour de la ductilité (Figusg 9

Petch [114] a proposé une équation du méme typis, saas dépendance a la vitesse
de déformation. Son analyse des contraintes en fbewckaille indiqgue que le clivage se
produira si :

O-app - K*Ll/Z
ot K est une constante qui peut étre reliée a K siamait la relation entre L et d. La
dépendance thermique du phénoméne est donnéecfiat tie la température syret gy, la
contrainte minimale entrainant le déplacement d’'utislocation. Une manipulation
mathématique conduit a la relation :

BT =In(B) —|n(4qK(§‘V— K*j ~In(d*2)

ouf et B sont des parametres matériau et g un fadeaoncentration de contrainte.

Effet de la présence de liquide

L’effet spécifique sur le comportement de la fisdion de la présence de liquide est
suggéreé par la présence du terme énergie de syyfadans les équations clés prédisant les
contraintes d’amorcage et de propagation des ésseir la température de transition ductile-
fragile. La grandeur de ce terme d’énergie de sarfdépend a la fois du matériau et de
'environnement. Ainsi, pour la rupture parfaiterhdragile d’'un cristal simple dans une
atmosphere inerte :

V="Vsv

Pour une rupture inter-granulaire similaire d’unténiau poly-cristallin,

Y =052ys, ~ Vcs)
avecysy etycg les énergies de surface solide-vapeur et de geimgrains.

Si les surfaces solides et les parois de la fissongé en contact avec le liquide, il faut
modifier ces équations :

y=ys et y=052y, —Vss) pour des ruptures trans- et inter-granulaires
respectivement et o est I'énergie inter-faciale spécifique solide-ldgt Par définitionys,
pour des systemes mouillants est inférieuygyaet le concept de coefficient de fragilisation

(n) par LME a été proposé par Kamdar [111] selon :
n= Vs ou 2Vs. ~Ves
Vsv 2Vsy ~ Ves
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Si n diminue, la racine carrée de la contrainte néaessa I'amorcage ou la
propagation d’'une fissure diminue et, par une i@taplus compliquée, la température de
transition ductile-fragile augmente.

Le termeys, traduit la forte interaction entre le solide etliquide. Le Tableau 22
présente les valeurs du coefficient de fragilisapour différents systemes. On remarque une
bonne adéquation du phénoméne de fragilisationtatgnpour des valeurs deinférieures a
0,5.

Tableau 22 : coefficients de sensibilité a la fralisation [1071

1ADLE 1V LCOSLLICICNLS O1 CMUITUEMEnt OI ZINC caiculatea Irom sessiie arop data [Yo]

Metals Temperature (° C) Interfacial energies (mJ m™), vgy, G ISL
ey ’ : rsv

Embrittling P

Hg 13 . 340 0.41

Ga 104 228 . 0.27

In 250 293 0.35

Sn 256 305 0.37

'Pb 370 402 048

Non-embrittling .

Na 232 967 1.16

Bi 295 509 { 0.61

cd 362 413 p . 0.50,

vsv (zinc) was taken as 830 mJ m™2.
11

Le LME se produit généralement a partir de la teetpée de fusion du métal liquide
(Te) ou on observe une sorte de transition ductilgiiea Lorsque la température augmente
encore, la ductilité est frequemment rétablie, ceniermontre le schéma de la Figure 95.

Dans certains cas, comme pour le systeme Zn-Srora de fragilité n’est que de
guelques degrés [107]. On trouve également desmgst ou I'effet LME se produit en
dessous de la température de fusion du métalifagi| c'est-a-dire avec deux solides. C’est
le cas des aciers inox (AISI 4140) en contact aeecadmium (Cd), pour lesquels la
fragilisation commence a 0,75 %udon ca avec Pb a 0,85 XsLion ppet Sn a 0,9 X lsion sn
(températures en K). Par contre, la fragilisati@nl'dcier inox austénitique par le zinc ne
commence a étre significative qu'a partir de 7508@t 1,48 X Tusion z) [107].

Effet de la vitesse de déformation

Plus la vitesse de mise sous contrainte du matésagrande, plus la température a
laquelle se produit le phénoméne diminue commedaetra la Figure 96 pour trois systemes
différents, de fagcon conforme a I'’équation présemi@s haut reliantgaé . Cependant, une
autre étude montre que l'allongement a la ruptwed’@auminium dans l'indium augmente
lorsque la vitesse de déformation augmente (Fi§dde Enfin, la rupture peut également se
produire sans vitesse de chargement, c'est-aalie®ntrainte constante [107].
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Figure 97 : effet de la vitesse de chargement suallongement a la rupture
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L’ajout d’élements d’alliage dans un métal liquigeut le rendre fragilisant ou

changer la sévérité du phénomene de fragilisati@jout doit généralement étre conséquent.
Les métaux a bas point de fusion qui n’entrainentétat pur aucun phénomene de
fragilisation peuvent cependant agir comme descteues » du LME lorsqu’ils sont utilisés

comme élément d’alliage dans les métaux fragilsaan effet, une non-fragilisation peut étre

expliguée par une température de retour de la ldéctiTr Figure 95) inférieure a la

température de fusion du métal fragilisant. Maagolut a ce dernier d’'un métal « vecteur » qui

a pour effet de diminuer la température de fusiordessous deglpeut provoquer le LME

(Figure 98).

T fusion alliage

TR T fusion métal pur

| | > T

Figure 98 : schéma de I'effet d'un élément d’alliag sur la fragilisation
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Les propriétés du métal solide

La dureté et la déformabilité du solide fragilisgupent affecter sa susceptibilité au
LME. Dans certains cas, des éléments d’alliage @stuinhiber ou limiter la fragilisation,
mais le cas le plus courant est que ces additemdent le matériau plus dur et plus sensible a
la fragilisation. Ainsi, le fer (Fe) allié avec dlaluminium (Al) ou du silicium (Si) voit sa
sensibilité a la fragilisation par le mercure augtee Cette évolution est corrélée a la
diminution de I'énergie des défauts d’empilemerg diiages, qui traduit une restriction du
glissement des dislocations et donc une plasti@tite. Ce phénoméne est également
observé par la variation de la fragilisation d'ulinainium (comme la nuance 2024 par
exemple) qui augmente aprés le durcissement stalcat diminue si on effectue un
vieillissement.

Programme FAMEGA

Parmi les différents aspects abordés dans ce pnoggea j'ai choisi de présenter ici
surtout deux aspects qui me semblent les plusesgéants. Il s’agit de I'effet des contraintes
résiduelles et de I'effet de la composition du kdergalvanisation sur la résistance mécanique
des aciers qui y sont plongeés.

Les contraintes résiduelles

Cette partie de I'étude a été réalisée par les Haabioes de Arbed (Arcélor
Luxembourg) [101] et de I'Université de Technologie Aachen (Allemagne) [103]. Des
tests en bains industriels ont été réalisés supdiiés | avec une plague soudée a chaque
extrémité mais qui ne couvre pas entierement laosedu profilé (Figure 99).

Les contraintes résiduelles qui ont été relevéedliffaaction de rayons X par Arcelor
sont présentées Figure 99 [101]. Elles ont egalegtérsimulées par €léments finis [103].

Les contraintes résiduelles sont plutdt, sur léetales contraintes de compression
d’'un niveau jusqu’a 50% de la limite élastique goe est bien en-dessous de ce qui est requis
pour I'apparition du phénomene LMAC, pour lequdhilit plutdt des contraintes de traction.

Il a été montré que le soudage de la plaque arémité du profilé avait entrainé des
contraintes de traction sur la piece a des nivgarfois supérieurs a la limité d’élasticité.
Elles atteignaient des niveaux de I'ordre de 55(NBur I'acier S460, ce qui signifie que la
piece a été déformée plastiguement localement.

Les tests ont consisté a relaxer les contraintsgduélles par des traitements
thermiques de 3 min soit a 600°C soit a 700°C. fbesures par RX montrent alors que
guasiment toutes les contraintes sont repasséamguression (Figure 99).

Un sablage et un grenaillage avec des billes d’ami¢ également montré que les
pieces repassent en compression avec des valeoosnulaintes assez élevées [101].

Aprés galvanisation dans un bain Zn-Pb-Sn-Bi, oncoastate pas vraiment de
différences pour les profilés IPE 600 et W24x9x84dr contre, pour celui qui a présenté des
fissures de plusieurs dizaines de cm de longu&®E A 600 — S450 JO) on constate que les
traitements thermiques diminuent fortement ladaikes fissures qui passent de 66 cm a moins
de 5 cm. Lors d’'un autre essai sur ce profdédur ! Source du renvoi introuvable.), un
traitement a 600°C pendant 2 minutes a permis dsepade fissures de 99 cm a plus de
fissures du tout.

Par contre, les profilés qui ont subi des traiteiheade sablage et de grenaillage
présentent toujours des fissures importantes, cdgpment de 60 et 43 cm [101]. Il est assez
surprenant de constater qu’'un profilé avec de focentraintes de surface en compression
présente de telles fissures. Ces résultats moriiemt’importance majeure de la déformation
plastique et de I'état métallurgique de I'acieerbavant celle du profil de contrainte.
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Composition du bain

La composition du bain d’alliage de zinc utiliséupda galvanisation intervient ainsi
sur quatre points :
- sur l'attaque chimique,
- sur la température de fusion,
- sur des effets thermiques, notamment sur les cosifs de transfert de chaleur,
- sur les propriétés meécaniques de I'acier.

Attague chimique

Sn s’est révelé étre concentré dans les entaillEes dissures. Carpiet al. [102] ont
observé de l'étain entre les couchéset {, accompagné de Pb. Sn ne se distribue pas de
facon homogene dans le zinc liquide mais s’accunpués de la surface de l'acier. Nos
observations permettent de préciser qu'il s'accemaritre le bain et les intermétalliques,
notamment dans le liquide entre les doigts formads lps cristaux de€, a proximité de
linterface avecd. Ce phénoméne résulte de la non-solubilit¢ de SriPke dans les
intermétalliques qui les repoussent donc dangjléde lors de leur croissance. Carpioal
[102] précisent gu’ils en ont observé directemelat surface de l'acier.

Measurement of residual stresses before (base metal)
and after welding, X ray measures

Location: Web Before welding (MPa)

mmwmw—m“ \ S 275 J0 S 450 JO
| | Web L | -93 -278
= . Web T | -6 - 80
i Zy:l-z(: Longitudinal |
Edge L | -104

Location: Edge After welding (MPa)
PR ——

- } 27540 S 450 J0
Web L | 351/263/305 | 395/300/17(7)
“Web T | 205/215/204 | 1561126/190
Edge L | 468/276/238 | 286/370/253
Edge T | 233/248/241 | 1291127/187

+ : tension
- . compression

Y arcelor
Measurement of residual stress, X ray measures
Location: Web Thermal stress relieving (MPa)
e " [ 527540 S 450 J0
. | eoorc | 7ooc 600°C | 700°C
I Web L| -63 - 40 42 .46
25 . IRMINNGRE. N — 4
*i{“;‘_f Longiuanal | Web T | 121 | -85 -7 -206
— Edge L| 98 7 13 31
I’w‘sva'“ Edge T| -93 | -91 -155 179
Location: Edge Mechanical stress relieving (MPa)
—_— $275J0 S 450 J0
Sand b\gslin_g Stressonic | Sand blasting| Stressonic
Web L | -113 -355 -134 -329
—— Web T| -111 -334 262 378
Edge L| -152 457 } 193 432
afaral Transverse B SR | G : e
d— Edge T| -102 -347 - 43 -305
l + : tension
- compression
D ] arcelor

Figure 99 : contraintes résiduelles mesurées par RpP01]
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Dans les fissures préexistantes ou non, la temreploenb et surtout en étain augmente
de I'entrée de la fissure vers sa pointe, ou il @’plus que de I'étain [102]. Winkler [115]
nous rapporte des constatations similaires : fessurter-granulaires et présence d’étain et de
plomb dans les fissures, mais pas de bismuth.

Sn peut pénétrer dans les joints de grains lodsgatint soumis a une contrainte,
promouvoir I'amorcage et la croissance de la fisquar LMAC. Les fissures peuvent ainsi
s’élargir par la présence de contraintes extérgeatda formation de I'intermétallique FeSn
[102].

Propriétés mécaniques de l'acier

Les conclusions des tests de laboratoire et stinsnintrent que les bains riches en Sn
sont prompts a donner des LMAC avec des niveawodgaintes critiques plus faibles dans
le cas des bains riches en Sn [101,102,106].

Le test realisé est celui de l'ouverture d’éprotesetentaillées de type CT (Figure
100). Cet essai caractérise la propagation d'ussufe préexistante. On différencie deux
modes de comportement (Figure 101) :

- la propagation instable qui traduit une rupturgifea
- la propagation stable qui traduit une déformati@sté-plastique du matériau.

Les travaux de Vollingt al [106] concernent des essais de ténacité sur égites
entaillées de type CT. Cependant, ses éprouvetvas pas la géométrie normalisée, elles
étaient plus longues et ne présentaient pas désgrgation. Les résultats présentés sur la
Figure 101 semblent néanmoins en bonne adéquatem la théorie (Figure 92). Les deux
courbes obtenues dans I'air ou dans le zinc suilentéme allure jusqu’a ce que la fissure
apparaisse. A ce moment, la force a fournir powrioliéprouvette chute. L’essai se poursuit
jusqu’a atteindre la limite de déplacement de lahree.

Laboratory test pieces used corus

O Standard
........ e
un .13’

Fracture
Mechanics Round notch 17

Tensile

Figure 100 : schéma des éprouvettes utilisées

Les compositions des bains testés sont présentéesle Tableau 23. L’alliage a0
correspond a la nuance commerciale Galvéco®, aleesinc « classique » additionné de
plomb et a2 un alliage a 1% Sn et 1% Pb, réputgremparticulierement fragilisant.
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Tableau 23 : composition des bains de I'étude FAMES (% Pds.) [106]

Alliage | Pb | Sn | Bi Al Ni Fe
a0 - 11,2]0,10 | 0,005 | 0,05 | 0,03
al 0,7 | - - (0,005 - |0,03
a2 1,0(1,0|0,05|0,005|0,05|0,03

Ces auteurs concluent que la présence du baineffatrmajeur, car le comportement
des éprouvettes dans l'air a 450°C ou dans l'adlidg zinc a la méme température est trés
différent. Le bain al (Zn-Pb) montre les meilleuésultats en termes de force et de
déplacement maximums atteints. Viennent ensuite desms a0 (Zn+Sn+Bi) puis a2
(Zn+Pb+Sn+Bi). La présence de Sn+Bi est un faadggravant de la fragilisation alors que la
présence uniquement de plomb est moins critique.

Par ailleurs, les courbes de la Figure 101 inditjgae le résultat dépend fortement de
la vitesse de chargement des éprouvettes. Daas ldecl’alliage classique, la force maximale
atteinte augmente avec la vitesse de chargemams qlI’'elle décroit Iégérement pour les
autres nuances. On observe une convergence dessval@enues pour les différents bains
lorsque I'on tend vers un essai quasi-statique anecforce maximale légérement supérieure
a 14 kN et un déplacement de I'ordre de 11 mm.dwgsurs ne font aucun commentaire a ce
sujet.

Les travaux de Pinger [103] ont consisté a modélseéformation de I'éprouvette
CT au cours de son ouverture afin de déterminer émgivalence entre ouverture de
I'éprouvette (en mm) et taux de déformation plastig@quivalente. Un exemple des résultats
obtenus est présenté Figure 102. Il est possibleattriler a quelle force et a quel taux de
déformation plastique aura lieu I'amorcage de ksuration. Dans I'exemple présenté la
fissuration de I'éprouvette s’effectue a 9% de déftion plastique équivalente. Tous les
résultats sont repris dans le tableau du bas Heglae 102. Quelque soit la nuance d’acier, la
déformation plastique maximale atteinte est trégésaure avec le bain zinc classique
(Zn+PDb).
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Figure 101 : résultats obtenus par Vollinget al [106]

Les simulations thermomécaniques des profilés sé&edi par Pinger [103] montrent
gue lors de leur immersion dans un bain d'alliage zihc, les déformations plastiques
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éguivalentes calculées sont supérieures aux vateeassirées sur éprouvettes par Vollatg
al. [106], ce qui traduit la fissuration des profisas cours de cette opération.

modified CT-specimen: load-displacement
steel grade: S460N, composition of zinc bath: 1,2% Sn /0,047% Ni/ 0,11% Bi / 0,0057% Al / 0,028% Fe

geometry of specimen: ligament: 60 mm, width: 120 mm, thickness: 10,2 mm, radius of notch: 3 mm E
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Figure 102 : résultats présentés par Pinger [103]

Effet thermique

Wen et Rudd [104] concluent de leurs essais qua @mfort effet sur le « coefficient
de transfert thermique » dans le bain d’alliageiitig. Plus le coefficient de transfert est
élevé, plus la contrainte résultant des dilatatidifférentielles le sera aussi. Les essais
réalisés alors consistent a tremper des piguetsied;ainstrumentés de thermocouples, a
différents niveaux dans des alliages de zinc liguides piquets ne sont donc pas trempés
complétement et on peut mesurer la montée en tatpérde la partie non immergée du
piquet au cours du temps. Ces auteurs ont obseevdans les bains avec Sn les températures
évoluent plus rapidement et ils concluent que leffaent de transfert thermique du bain
contenant de I'étain est plus important.

Depuis 2002, nous travaillons dans notre laboratsur les mesures thermiques dans
les bains de métal liquide. Grace aux projets-matieesuccessifs que jai co-encadré de Luc
Panaget (01-02), Camille Lepecq (03-04), Guillaufmaeachon (04-05), Nicolas Boucart (05-
06), éléves ingénieurs dé™S année Mécanique Avancée de I'Ecole Centrale de,Lile
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Sylvie Bétrémieux et Jallal Eddine Lachkham (05;@diants en Master Pro Rev'Mat de
I'Université de Lille I, ainsi que de Guillaume Gaarture (02-03), éleve ingénieur de I'lFMA
de Clermont-Ferrand, nous avons acquis une expettiss les mesures de coefficients de
convection dans le zinc liquide ainsi que dansntaukation thermique et thermomécanique du
phénoméne d'immersion dans du zinc liquide.

Ces travaux nous ont notamment permis de déterrtaneairiation du coefficient de
convection (h) d'un alliage de zinc liquide avectesaeur en étain (Figure 103). Nous avons
constaté que le coefficient h a tendance a dimiquand la teneur en étain passe de 0 a 2%.
Cette observation est a priori en contradictioncdes résultats de Wen et Rudd [104] et les
valeurs choisies pour les simulations de I'étudeME&SA, comprises entre 10 000 et
15 000 WrnifK™? sans justifications physiques.

h=f{%5n) avec Bi=0.1%

7400

7000 i\

BEO0

N

b e 241

£200 o
T

a00

5400

3000

0,0% 10% 1.5% 2,0%

Figure 103 : évolution de h avec %Sn][1§

Cependant, si on décompose les différentes étapdegquuelles passe la surface de la
piece lors de I'immersion dans un bain de zincitlguon peut considérer 3 phases :

1) solidification d’une « gangue » de zinc autouralde la piece « froide »,

2) refusion de cette gangue,

3) réaction chimique entre le zinc liquide et I'acier.

La formation de la gangue est particulierementcadie par la composition du bain de
zinc. En effet, nous avons réalisé une expérierssezasimple, consistant a tremper 5
secondes un morceau d’acier dans un bain d’alkagee refroidir par trempe a I'eau. Ce test
montre que, pour un alliage type Technigalva® (Z506 ppmNi), la gangue est constituée
d’alliage solide, alors que lorsque cet alliageesichi a 1% Sn et 1% Pb, la gangue reste
pateuse et occupe un volume beaucoup plus impoBantla photo de ces gangues (Figure
104), on observe a gauche la gangue compacte fawe®eun alliage Zn-Ni, et a droite, celle
formée avec ajout de Sn et Pb. Apres I'émersiolagieece, des bulles de flux ont continué a
se former avant que l'alliage ne se solidifie casgainent, laissant place a des porosités.
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Figure 104 : gangue formée avec (droite) ou sansafgche) étain aprés 5 sec d'immersion a 450°C

Ce phénomeéne peut parfaitement s’expliquer padilmrammes d’équilibres binaires,
méme si, ici, nous avons affaire a des alliages eutiples éléments d’addition. Le
diagramme Sn-Zn (Figure 105 gauche) indique quigte un eutectique vers 198°C. A cette
température, la gangue sera donc constituée d'anede cristaux solides de zinc pur et
d’autre part de liquide eutectique a 93% massendé&liquide constituera 1,7% de la masse
totale de l'alliage. La quantité de liquide augneeatavec la température. Par exemple a
400°C, le liquide qui contiendra 10% de Sn et 9086Zth représentera 11% de la masse
totale. Il sera donc a I'état pateux, avec des pos\de transfert thermique probablement trés

supérieurs a celle d’'un solide.
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Figure 105 : diagramme binaires Sn-Zn et Pb-Zn117]
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Le phénomene est différent en présence de plomtestempératures des eutectiques
Pb-Zn sont de 418°C et 318°C (Figure 105 droitestea-dire beaucoup plus élevées que
dans le cas de Sn et la quantité de liquide présama au maximum de 1,2 %.
Si on complique les systemes, on constate un eyiecEn-Pb a 183°C et avec du Bi

un eutectique triple Sn-Pb-Bi a 95°C.
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L’existence de la gangue a I'état pateux semble gr@mmettre un transfert de chaleur
beaucoup plus important, ce qui favorise des gnaslide température dans la piéce et par
suite des profils de contrainte plus prononcés. gBénomeéne pourrait contribuer au
phénomene de fragilisation.

Conclusions

Partie théorique

La fragilisation par les métaux liquides est unrgméne qui se produit pour des
matériaux déformés plastiguement soumis a une aiatgren présence d’'un métal liquide
fragilisant.

En supposant que le phénoméne nécessite la pré&deneemicrofissure et que celle-
ci peut étre provoquée par I'accumulation de defions provoquées par la déformation
plastique, quelques relations permettent de mettravant les effets :

- de la taille des grains: plus ils sont grands les ga contrainte a fournir pour
'amorcage de la fissure est faible, plus la terapuge de transition fragile-ductile gl
est haute et plus le domaine de fragilisationrapbrtant,

- de la vitesse de déformation : plus elle est élepiéis Tr est haute,

- de I'énergie de surface solide-liquide : plus dilminue plus 'k augmente.

D’autre part, un élément d'alliage peut rendre w@tahliquide fragilisant en abaissant
son point de fusion en-dessous ¢e T

Partie expérimentale

Les essais sur site industriel et les simulatiorictairement mis en évidence I'état de
contrainte des profilés avant et pendant la gadadimn. Comme I'ont montré les travaux de
Pinger, les phénomenes thermomécaniques sont assdents, avec notamment des
plastifications locales.

On constate également que Sn peut avoir un réleiaau de la thermique en
changeant radicalement le processus de solidificade la gangue qui se forme autour des
pieces.

Les essais sur éprouvettes CT montrant I'évolutienla ténacité des aciers dans
différents bains, notamment ceux de I'équipe ddiM@let al, [106] sont tres intéressants. Ils
montrent une diminution des niveaux de contraintdeedéformation a atteindre pour avoir
fissuration de I'éprouvette en présence de Sn.eSsais et les simulations de Pinger [103]
corroborent bien les observations sur les profNdsed.

Tous ces essais indiquent donc que la ténacitéaderl est limitée en présence de
Sn+Bi et encore plus en présence de Pb+Sn+Bi elegu@veaux des contraintes thermiques
placent les sollicitations de I'acier au-dela de lgaites.

Dans ce contexte, I'objet de notre travail estutlér plus particulierement I'effet de
la composition du bain sur le phénomene de fissurat

c) Mise au point d’'un test de mesure

Dans le cadre du Post Doc d’Anne Lise Cristol-B&ylthous avons mis au point un test
permettant de caractérisé l'effet de la compositbimique du bain sur la fissuration des
aciers. Ce travail a été accepté pour une comntioncarale au Congrés Européen de
galvanisation Intergalva 2009 qui se déroulerauen2009 a Madrid (Espagne).

Pour nos premiéres études sur le sujet, nous awdis® un test qui consiste a plier
par une flexion trois points un barreau d’aciervant le protocole de l'essai de pliage
normalisé EN 910 ou DIN 50121. Or cette procédunmamtré ses limites en termes de
reproductibilité. En effet, des essais menés dassmémes conditions mais avec des lots
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d’acier différents n'ont pas conduit aux mémes ltétal Ces essais ont donc mis en évidence
un effet notable de I'histoire métallurgique declex sur le phénomeéne de fissuration. Nous
avons donc cherché a mettre au point un test ataffrissant des parametres de I'acier. Pour
ce, nous avons décidé de réaliser un traitememtntgee de normalisation ainsi qu’un
surfacage par fraisage des éprouvettes. Les résoligenus avec ces éprouvettes ont permis
de mettre en évidence le phénomene de fissurattependant, les différences de
comportement des éprouvettes dans les bains deositiop différentes nous sont apparue
comme assez faibles et ne permettant pas de a#acténement I'effet des éléments
d’alliages. Nous avons donc défini un deuxieme tpdaest utilisant un acier laminé a chaud
« brut », présentant un état de surface suffisarhnbem pour conduire a des essais
reproductibles.

Je présenterai ici les résultats obtenus dandle cke la mise au point de ces tests. lIs
ont également permis de tirer quelques conclussoind’effet de parametres liés a I'état de
I'acier, notamment son traitement thermique ouétain de surface.

Matériaux utilisés

La composition chimique des deux aciers utilisésalysée par spectrométre a
décharge luminescente LECO GDS 850A est préseatéeld Tableau 24.

L’acier 1 est un laminé a chaud S355JR. Les épttasyeont comme dimensions
finales 120 x 30 x 12 minEn accord avec sa composition chimique, la T@st ferrito-
perlitique (Figure 106-a), avec une taille de gdienviron 12 pm.

L’acier 2 est un laminé a chaud S235. Les échanslide dimension 100 x 20 x 10
mm® sont prélevé dans une barre de 100 x 10 mm?2 dmiselis sont prélevés soit dans le
sens du laminage (RD) soit dans le sens travers).(TB Figure 106-b présente la
microstructure essentiellement ferritique de cetra@vec une taille de grain d’environ 30
pm.

Tableau 24 : compositions chimiques des aciers

C Mn P S Si Cu Ni Cr
Acier 1 0.145 1.302 0.019 0.034 0.170 0.417 0.164 0.120
Acier 2 0.043 0.546 0.007 0.021 0.133 0.315 0.090 0.113

Traitement thermique

Des échantillons ont subi un traitement thermigeendrmalisation, 30 min & 950°C.
Les microstructures obtenues a l'issue de ce tnaite sont présentées sur la Figure 107. Les
tailles de grains sont diminuées par le traitentteetmique avec pour I'acier 1 environ 7um et

20 pour l'acier 2.

Préparation de la surface

Tous les échantillons de I'acier 1 ont été frai€gtains échantillons de 'acier 2 ont
éte polis au papier abrasif jusqu’au Grad 120.
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Figure 107 : micrographie des aciers aprés traitenmd thermique a) acier 1, b) acier 2

Flexion 3 points

La flexion 3 points a été réalisée sur une machlaetromécanique MTS. Le banc de
flexion 3 points a la configuration suivante :
- distance entre les appuis : 70 mm,
- diametre des appuis 25 mm,
- diamétre du poingon : 10 mm.

La vitesse de déformation a été fixée a 50 mm/min.

Galvanisation

Les éprouvettes ont ensuite été galvanisées daissbiins de compositions données
dans le Tableau 25, suivant le procédé industiasktue, a savoir :

- dégraissage acide phosphorique (Vera Chimie) 2&nii ambiante,

- ringage,

- décapage dans HCI 16%-+ inhibiteur de corrosia Tr2 g/lI) 15 min a T ambiante,

- ringage,

- fluxage (5 min) dans sel double (1 mole Zn@bur 2 moles NCI) préparation

industrielle Floridienne Chimie a 380 g/l, 5 miif @ambiante,
- séchage a 'étuve a 110°C,
- galvanisation 3 minutes a 450 + 2°C, refroidiseetra l'air.
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Aprés galvanisation, les éprouvettes ont été tnonées comme sur la Figure 108, afin
de prélever la partie déformée et de I'observeraipe pour y localiser d’éventuelles fissures
par microscopie optigue et/ou électronique a baeayaPour chaque condition, trois
éprouvettes sont réalisées. Les résultats de diisarsont exprimés par le nombre total de
fissures obtenues sur les trois éprouvettes, girespar leur longueur totale.

Tableau 25 : composition des bains utilisés pour laise au point de I'essai de fissurabilité

Bain | Sn Bi Pb Al Ni Fe
A |0,866| 0,047 | 0,673 |0,0017 | 0,0304 | 0,068
B |0,672| 0,056 | 0,058 | 0,0059 | 0,0356 | 0,076
C |0,011 | <0,001 | 0,003 | 0,0044 | 0,0458 | 0,026

Figure 108 : schéma de prélévement pour I'observat des fissures

Résultats et discussion

Influence de la composition du bain de galvanisatio
L’influence de la composition du bain sur la fis#ion des aciers a été étudiée pour
deux conditions d’essai (acier + géométrie).

Tableau 26 : résultats pour la condition 1 (haut nombre total de fissures ; bas longueur cumulée)

Enfoncement (mm)
Bain 10 15 20 22 25 30
A 0 0 5
O0Omm 0 mm 8,7 mm
B 0 0 1 6 4
0Omm 0 mm 1,2 mm 9,4 mm 6,2 mm
C 1 6 11 6
0,6 6,4 mm 9,2 mm 4,2 mm
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Figure 109 : résultats pour la condition 1

Dans le cas de la premiéere condition, les essaistéméalisés avec des éprouvettes en
acier 1, apres traitement thermique (HT) et powr @paisseur d’éprouvette de 12 mm. Les
résultats sont présentés sur la Figure 109 et léahableau 26. Pour le bain A , la longueur
totale cumulée (LTC) des fissures augmente fortéreatre 15 et 20 mm d’enfoncement.
Pour les bains B et C, LTC n‘augmente fortemenaprés un enfoncement d’environ 22 mm
et le comportement de ces éprouvettes dans les liaiet C est trés proche. Pour un
enfoncement donné, par exemple 20 mm, apres gabtan dans le bain C, une seule fissure
de 0,6 mm est observée. Dans le bain B, une sesladé est également observée, mais avec
une longueur de 1,2 mm. Dans le bain A, 5 fissaoed observées pour une LTC de 8,7 mm.
Pour les bains B et C, ou les enfoncements onpa@igsés jusqu’a 30 mm, on observe pour
cette condition une baisse du nombre de fissurds k&t LTC.

Dans le cas de la deuxiéme condition, les essaisréalisés avec des échantillons en
acier 2 prélevés dans le sens transversal au lgmiaadans I'état brut de laminage. Les
résultats sont présentés dans le Tableau 27 etglaeF110. Dans le bain A, LTC est
inférieure & 1 mm quand I'enfoncement est inférigdd mm. Ensuite, LTC augmente ment
jusqu'a 7 mm a 18 mm d’enfoncement. Dans le baipdly des enfoncements inférieurs a
20 mm, la LTC est inférieure & 1 mm ; elle augmeérdemm pour un enfoncement de 22 mm.

Tableau 27 : résultats pour la condition 2 (haut nombre total de fissures ; bas longueur cumulée)

Deflection (mm)
Bath 14 16 18 20 22
C 1 3 3 6
0.3mm 1Imm 0.2mm | 3.7mm
A 1 4 8 8
0.8mm | 3.9mm 7mm 6.6mm
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Figure 110 : résultats pour la condition 2

Plusieurs conclusions peuvent étres tirées de ssmse Premiérement, tous les bains
utilisés conduisent a la fissuration si I'enfonceme’est-a-dire le niveau de déformation
plastique et/ou le niveau de contraintes résidsiedist suffisant. Dans tous les cas, il existe un
« enfoncement critique ». Deuxiémement, pour un endrain, ce niveau d’enfoncement
critiqgue n’est pas le méme pour les deux conditamgest. Les parametres de 'acier (nuance,
traitement thermique, état de surface) ou la géaende I'éprouvette (épaisseur) modifient
'enfoncement critique. Troisiemement, dans le @dada condition 1, la différence entre les
bains A et C est limitée & quelques mm. Pour laditmm 2, la différence entre les
enfoncements critiques pour ces deux bains esipl@rtante avec environ 7 mm.

Afin de mettre en évidence l'effet des paramétiés & I'acier comme le traitement
thermique ou I'état de surface, une autre sérissdis a été réalisée ; les résultats sont

présentés ci-dessous.

Influence des parametres de l'acier

Ces parametres ont été étudiés dans le bain Aflueimce du traitement thermique a
été étudié dans les deux conditions de test. It'eliéel’état de surface I'a seulement été pour
la condition 2 car 'état de surface brut de largmae I'acier 1 était beaucoup trop accidenté
pour donner des résultats répétables.

Influence du traitement thermique

Les résultats des essais avec ou sans traitememhitjue sont présentés dans le
Tableau 28. Pour les conditions d’essai de I'atjde traitement thermique ne change rien au
phénomene de fissuration. Pour celles de I'aciéar@que les éprouvettes sont prélevées dans
le sens du laminage, il n'y a pas non plus d'efignificatif du traitement thermique. Par
contre, lorsque les éprouvettes sont prélevées tharsens transverse au laminage, le
traitement thermique semble fortement diminuerdmbre de fissures. Il apparait que le sens
de préléevement dans la direction transverse aunkgei est beaucoup plus sensible a la
fissuration.
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Influence de I'état de surface

L’influence de I'état de surface a été étudiéelauwrondition 2, avec des éprouvettes
prélevée dans le sens du laminage et en sensdraas\.’état de surface brut de laminage a
été comparé a un état poli au papier abrasif G2&d ans tous les cas le polissage supprime
I'apparition des fissures pour un niveau de fleahd'état brut de laminage en donne de fagcon
significative. Ces résultats montrent que I'étatsdeface de I'acier affecte trés fortement le
phénomene de fissuration dans les bains de gaatamis

Tableau 28 : effet du traitement thermique et de Btat de surface

Steel 1 Steel 2 Sample extraction direction
Not Treated 5 Heat Surface | Perpendicular In the rolling
8.7mm treatment | quality | to the rolling direction
Heat Treated 5 direction
8.35mm Not AR 8 3
Treated 7mm 4.4mm
Steel 1 : deflection 20 mm P 0 0
Omm Omm
Steel 2 : deflection 18 mm Heat AR 2 3
Treated 2.5mm 6.5mm
P 0 0
Omm Omm

d) Conclusion

En conclusion de ces résultats, les conditionestequi apparaissent les plus adaptées
pour quantifier I'effet des éléments d’alliages lbain de galvanisation sont celles faisant
appel a une éprouvette en acier laminé a chaud tegtement thermique ni surfacage.

Ces premiers essais ont également mis en avafdt lg# parametres important sur le
phénomeéne de fissuration, comme I'état de surfackadier. Nous avons également montré
gue pour les bains testés, il existe toujours weau critique de déformation qui conduit a la
formation de fissures.

Il reste maintenant a mettre en ceuvre un plan éegipce permettant d’évaluer I'effet
simple ou combiné des éléments Sn, Bi et Pb syphéaomene de fissuration. Par ailleurs,
une simulation du test sous Abaqus est en courdavaluer les profils de contrainte dans la
piece lors de sa déformation, mais aussi lors dgabanisation. Ces calculs seront validés
par des mesures de contraintes par rayon X.

4) Conclusion

Ces deux exemples montrent I'influence du traitensem les propriétés d'usage des
pieces. En effet, le recuit de recristallisationr&ne la formation d’'oxydes en surface des
tbles qui affecte la mouillabilité du zinc lors l#egalvanisation en continu. Dans l'autre cas,
les pieces déformées a froid qui subissent unermétoon trop importante peuvent fissurer
lors de la galvanisation. Ce dernier est exacedndapprésence d’étain dans le bain. Dans ce
cas, le probleme réside dans la solution a mettrpl&ce pour éviter les fissures : doit-on
supprimer I'étain ? Doit-on limiter les taux de déhation plastique des aciers a galvaniser ?
Cette question sera débattue entre les partiesupies (aciéristes et galvanisateurs) pour fixer
des normes européennes pour ce traitement et pometre a I'abri de toute catastrophe a
venir.
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Du point de vue de la prise de responsabilitéavens ces deux études je me suis forgé
des expériences différentes mais tout aussi essahtes.

J'ai été co-encadrant d'une these dans un laboeapairtenaire. J'ai pu m’aguerrir
un co-encadrement de thése se déroulant principaleéndistance, avec les difficultés que
cela entraine pour le suivi et la communicationtt€€¢hése a également concrétisé une
coopération avec le LGPM de EC Paris, qui donnaite &8 d’autres travaux communs je
'espére, tant nos centres d’'intéréts sont voistneos compétences complémentaires.

Etant responsable de l'activité galvanisation degenéquipe, I'étude qui concerne la
fissuration des aciers déformés a froid m’a pedmiprendre des initiatives et de m’aguerrir a
la gestion d’'un projet d’'une certaine envergurai dppris a gérer devis, budgets et ressources
humaines et matérielles, et a travailler avec damsepaires de différents horizons. Dans
'avenir je souhaite aborder ce genre d’études $mdsrme d’'une thése afin de gagner en
souplesse de fonctionnement et en efficacité cofenfiai déja dit en conclusion du chapitre
précédent.
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Chapitre VI. Maitrise combinée élaboration, mise en
forme et traitement

1) Introduction

Avant de conclure ce manuscrit, j'ai choisi de préer une derniére étude qui
regroupe les effets conjugués de I'élaborationladmise en forme et des traitements sur les
propriétés d’'usage d'une piece. Il s’agit de larifaiion de fines plaques en fonte GS,
galvanisées, et qui, a 'usage, seront sollicigresatigue. Il s’agit de pieces de structure type
automobile qui,

- pour des raisons économiques doivent étre en fonte,

- pour des raisons de performance, en fonte GS,

- pour des raisons de poids doivent étre relativerineed (5 mm maxi),

- pour des raisons d’aspect et de résistance arnaston doivent étre galvanisées,
- et finalement seront sollicitées en fatigue.

2) Galvanisation des fontes — effet sur le comporte  ment en
fatigue

a) Contexte de cette étude

Ce travail s’inscrit dans une collaboration inteior@ale avec les laboratoires de
recherche des Sociétés QIT Fer et Titane (Groupe Rmto-Québec-Canada) et ICA
(Galvapower Group - Belgique). Il a vu la participa de Chantal Labreque, de Martin
Gagné et Pierre-Marie Cabane (QIT), pour ce quile$€laboration des éprouvettes dans des
conditions industrielles, et de Caroline Masquelktr David Warichet (ICA) en ce qui
concerne les traitements de grenaillage et de giglation. Il a également fait I'objet du stage
de Master 2 Recherche de Christophe Grosjean (D@&dfin, pour 'Ecole Centrale de Lille,
Christophe Niclaeys et Philippe Quaegebeur se ampés plus particulierement des essais
de fatigue et Jean-Charles Tissier de la mise &t de la nuance de fonte pour réaliser des
éprouvettes fines. Quant a moi, je me suis occepka doordination de cette étude ainsi que
de la caractérisation des matériaux.

Cette thématique a bénéficié d'un soutien BQR Hedle Centrale de Lille et d'une
subvention de la Fondation Centrale Lille en 200672 Elle s’inscrit dans le cadre du
programme CISIT (campus international pour la Séet I'intermodalité des transports), du
Contrat de Projet Etat-Région en cours.

Deux communications ont été présentés sur cet aullicaMat 2008 (Aussois —
France) et a Materiais 2009 (Lisbonne — Portugalume publication dans une revue
internationale a été soumise.

b) Etat de I'art

Les Fontes a Graphite Sphéroidal (FGS) a matricéidee présentent une ténacité
intéressante et peuvent étre utilisées notammantges pieces dites de « sécurité » dans le
secteur automobile [118-120]. Pour répondre a dessidérations économiques et
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environnementales, I'épaisseur de ce type de gideadance a diminuer et actuellement des
épaisseurs de l'ordre de 5 mm sont visées en leufodderie [121]. Ces pieces sont
également sollicitées en fatigue [122,123], airmitelles grenaillées (shot-peening) afin
d’écrouir la surface et d’introduire des contraintésiduelles de compression dans le but de
prévenir I'apparition de fissures de fatigue enupeea piece [124,125].

Bien que les fontes ne soient pas particulierersensibles a la corrosion, la plupart
des piéces sous chassis de véhicule sont peimbesipplement pour des raisons esthétiques.
La tenue de ce revétement est néanmoins trés dintitds le temps et le colt de cette
opération n'est pas négligeable. Par rapport apdEes peintes, la galvanisation des pieces
en fonte est une technique qui permet d’amélioeefagon durable a la fois la résistance a la
corrosion et I'aspect de surface. Ce traitementpessible a condition de particulierement
bien soigner le grenaillage de préparation desepidd@26]. Cependant, les revétements
obtenus a partir des alliages « classiques » deamgjaktion a chaud (Technigalva®,
Galvéco®) conduisent a la formation des intermi@iadls classiques du diagramme fer-zinc :
delta, dzéta et éta [127]. L'inconvénient de ceéermétalliques est leur grande dureté, donc
leur grande fragilité, en particulier pour la phadelta. Ainsi, cette phase se trouve
généralement fissurée en présence de sollicitatimésaniqgues ou thermomécaniques
cycliques. Ces fissures du revétement peuvent egmdre la surface de I'acier et constituer
des sites privilégiés d’amorcage des fissuresagtayue [128].

En 2000, Innovative Coating Application (ICA), lentre de recherche du groupe de
galvanisateurs GPG, a développé la galvanisationfagon en utilisant [lalliage
Microzing®D4. Cet alliage, proche de la compositeutectique de l'alliage binaire Zn-Al
(4,74 wt.% Al), présente l'avantage de ne pas donmmEssance aux intermétalliques
classiques (delta, dzéta, éta) [129] mais de foumearvétement essentiellement constitué de
'eutectiqgue Zn-Al, fortement ductile [130-132]. fle se forme qu’une quantité infime de
composé FAls qui ne présente pas les inconvénients cités phus tles intermétalliques
classiques Fe-Zn.

Le traitement de galvanisation a chaud se faitipanersion des pieces dans un bain
d’alliage fondu a environ 430°C. A cette températule matériau subit un traitement
thermique de détentionnement susceptible d’élimitoert ou partie des contraintes de
compression induites préalablement par le greggiltie précontrainte. Ceci risque d’affecter
le comportement des pieces en diminuant leur tenu@tigue. Ces craintes ne sont toutefois
peut-étre pas justifiées puisqu’une étude réalimdeEls-Botes et Hattingh [133] montre que
la galvanisation reste bénéfique sur le nombreydies a rupture des fontes, notamment sur
les matrices ferritiques.

Notre étude, encore en cours actuellement, visenéliarer le comportement en
fatigue des pieces minces en fonte GS ferritiqeagésées. Dans un premier temps, il a fallu
mettre au point la réalisation d’éprouvettes entdo@S ferritique d’épaisseur voisine de
5 mm, et ce dans des conditions industrielles. ansecond temps, il a fallu optimiser les
parametres du procédé de galvanisation indusfireldaobtenir des revétements satisfaisants
avec l'alliage Microzinc® D4 sur la fonte GS. Enfimous avons caractérisé le comportement
en fatigue de ces matériaux obtenus dans des mmglibdustrielles. Nous en sommes donc,
en ce qui concerne I'étude du comportement enuefiqu constat de ce que donnent les
conditions industrielles de production et de tragat des pieces minces en fonte GS
ferritique galvanisées.
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c) Protocole et choix expérimentaux

Obtention et caractérisation de la FGS ferritique

L’obtention d’'une matrice ferritique pour des épreties minces n'est pas chose
facile, car la vitesse de refroidissement est ep&lqui entraine plutdt la formation de perlite.
Il est nécessaire, dans ces conditions, d’augmémtement la teneur en silicium. Cependant,
afin de rester dans les limites de composition s&es par les constructeurs automobile et de
ne pas affecter la température de transition eadyictile des pieces [134], cette teneur a été
limitée a 3wt.%. La composition de la fonte a étésarée par un spectrométre a décharge
luminescente Leco 850-A sur des médailles préleagaaoment de la coulée des piéces. Les
résultats obtenus ne prennent pas en compte lanmustiation pratiquée dans le moule.

Des essais de résilience Charpy V sous 300 J éntéalisés sur des éprouvettes
parallélépipédiques de 10 x 10 mm?2 de section &5dam de long avec une entaille en V de
0,2 mm. Ces éprouvettes ont été prélevées dankeseentes de coulée des grappes de pieces
minces.

Des éprouvettes de flexion parallélépipédiquesx®5%5240 mm ont été coulées dans
des moules de sable siliceux a prise chimique. icaostructure des pieces a été controlée par
microscopie optique et au Microscope ElectroniquBatayage (MEB) Hitachi S-3600N.
L’examen fractographique des éprouvettes romp@embement été realisé au MEB.

Grenaillage et galvanisation

Plusieurs étapes sont nécessaires avant de pagaieaniser des piéces brutes de
coulée. Tout d’abord, il est nécessaire de procader grenaillage de dessablage qui permet
également d’éliminer la couche d’oxyde superfiei@lui empéche la fixation du zinc lors de
la galvanisation a chaud. Il est réalisé avec dgrémaille sphérique S4601(1,2 mm)
assurant une énergie importante lors de I'impaet.g@naillage, assez violent, crée sur la
surface des piéces de nombreux creux et bossescqasionnent une forte rugosité de la
surface. Dans le but d’éviter un sur-grenaillagdtecétape doit étre soigneusement controlée.

Pour diminuer la rugosité, on utiliseensuite uneosde grenaille plus fine S170
(O 0,5 mm) qui a pour fonction de lisser le religé$e par le premier grenaillage. Ces deux
grenaillages ont également pour effet d’écrouisudace des éprouvettes, d'y introduire des
contraintes résiduelles de compression et de e¢aliasi un traitement favorable a la tenue en
fatigue.

Dans le souci de coller a la réalité industrieties deux étapes de grenaillage ont été
réalisées en utilisant la grenailleuse a tablisyumeur (Figure 111) mise a disposition de EC
Lille par ICA sur son site de Dendermonde (Belgjgue grenaille est projetée a I'aide d’une
turbine sur un lot de piéces. Les pieces sont éegssn continu au moyen d’un tapis tournant,
afin d’assurer un grenaillage uniforme ou tout doima régulier. Toutes les piéces de notre
étude sont grenaillées simultanément. La grenpiltgetée est ensuite récupérée en partie
basse de la grenailleuse et remontée en partie hautles godets. Cela assure, par la méme
occasion, une quantité constante de grenaille pdiorenter la turbine. Les vitesses de
projection des grenailles ont été fixéesgigy= 70 m.§ et Vs170= 80 m.§-

Des mesures de rugosité ont été effectuées surtglpas de profilométre Mitutoyo,
I'un fixe SV 2000N, et I'autre portatif SJ200. Lparameétres de rugosité ont été calculés avec
le logiciel Surpak conformément aux normes ISO 42888 and 13565-1. Les critéres de
rugosité retenus sont Ra et Rt.

Le protocole expérimental de galvanisation consistamerger les piéces dans le flux
a 70°C pendant 4 minutes immeédiatement apres leatjeege. Le flux est un mélange de
chlorures, dont la composition a été optimisée @@ pour permettre la galvanisation par
Microzing® D4. Les pieces sont ensuite placées daes étuve afin de sécher le flux. La
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composition exacte du flux et ses conditions d&éage sont confidentielles. Finalement, les
piéces sont plongées dans le bain de MICROZINI@ & 430°C, pour une durée de trois
minutes, avant de subir un refroidissement a I'air.

Les qualités du grenaillage et de la galvanisasont intimement liées. Comme il
n'existe pas de norme définissant la qualité dedbvanisation, I'analyse du résultat du
traitement est évaluée par une observation visdellevétement obtenu (absence de manque,
aspect uniforme...). Les éprouvettes sont clasadigant leur aspect puis notées entre 0 et 10
(0 = mauvais ; 10 = excellent) par différentes penges de I'équipe et une note moyenne est
calculée.
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Figure 111 : grenailleuse a tambour utilisée pourétude

Une observation au MEB d’'une coupe de la surfagengied’évaluer I'impact du
grenaillage et des autres traitements sur la peaguiete et le revétement. Nous avons suivi
particulierement la qualité du revétement en terrd&paisseur et de régularité et la
microstructure de la surface, afin d’y détectervdiéuels symptébmes de sur-grenaillage. A
titre d’exemple, la Figure 112 présente un étagutéace caractéristique d’un sur-grenaillage.
On y observe un écrasement des nodules de gragbidess replis de la matrice métallique. Ce
type de défaut entraine non seulement des retehuflax de galvanisation, ce qui cause des
bulles dans le revétement, mais aussi constitueadesces de fissures qui affecteront la
durée de vie en fatigue de la piece.
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Figure 112 : visualisation de défauts consécutifsun sur-grenaillage. Ecrasement de nodules avec
apparition de microfissures et emprisonnement d'unéulle de flux

Microindentation

Des mesures de microdureté Vickers (200 g) ontréwdisées sur des coupes
d’éprouvettes ayant subi les traitements de gregailet de grenaillage + galvanisation. Une
filiation a été réalisée du bord vers l'intériew k& piece, avec une mesure tous les 10 pum.
L'objectif est d’évaluer I'écrouissage du matérim peau de piece et son évolution avec la
galvanisation.

Essais de fatigue

Grenaillage et galvanisation n’intervenant qu’erawpeade piéces, une sollicitation
mécanique de flexion a naturellement été choiseeplDs, ce mode de sollicitation permet de
s'affranchir de la présence d’éventuels défautdyge retassure qui pourraient se situer au
coeur des éprouvettes (Figure 113) car la fibreraentest quasiment pas sollicitée. Par
ailleurs, la flexion 4 points a été préférée altxibn 3 points puisqu’elle conduit a un
moment fléchissant constant entre les appuis aenfd85]. Cela signifie que sur toute cette
zone la probabilité d’apparition d’'une fissure agdriori identique. L’amorcage d’une fissure
devrait donc pouvoir mettre en évidence les défdatsurface locaux du matériau étudié. La
Figure 114 montre le banc de flexion 4 points, coetréalisé au laboratoire, utilisé sur une
des machines de fatigue servohydrauliques du LMEHH esting). Comme l'avaient fait
Zhai et al [136], une traverse rotulée a été utilisée aircdmpenser les éventuels défauts de

parallélisme des éprouvettes.
s

Figure 113 : retassure observée en cceur de piéce
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Figure 114 : banc de flexion 4 points a) schéma, b)ontage sur la machine ESH

Le protocole expérimental choisi a consisté en smaiede fatigue par paliers
croissants successifs a contrainte imposée (rappacbntrainte R= 0,2). Les essais ont été
réalisés a une fréquence de 7 Hz avec une sdilicitan cycles triangulaires. Chaque palier a
une durée de 500 000 cycles et est caractérisée paveau de contrainte en peau de piece
entre appuis. Le premier palier correspond a umgraiote maximale de 350 MPa ou 400
MPa et le niveau de contrainte maximal est augméat®0 MPa entre deux paliers successifs
(Figure 115). Le critere de ruine choisi est latuug complete de I'éprouvette.

Ces essais ont été réalisés sur trois lots (brufodderie, grenaillé, grenaillé +
galvanisé), chacun comprenant quatre éprouvettes.
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Figure 115 : essai par paliers successifs croissanChaque palier dure 500 000 cycles et la contrae
maximale est augmentée de 50 MPa a chaque palieafiport de contrainte R; = 0,2)

d) Résultats et discussion

Composition et microstructure de la fonte

Le Tableau 29 donne la composition de la fontésé& pour réaliser les éprouvettes.
C’est une composition classique d’'une fonte a matierritique avec une teneur en silicium
trés élevée. Toutefois, les essais de résilienteé@ifié que la température de transition est
voisine de - 40°C, ce qui est suffisamment faildardes utilisations envisagees.
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Tableau 29 : composition chimique de la fonte

Eléments | C Si Mn | Mg S
Wt.% 3,60 | 3,10 | 0,01 | 0,03 | 0,016

La Figure 116 présente une micrographie de la ogatfune éprouvette. Cette matrice
est essentiellement ferritique avec un peu detperisiduelle. La quantité de perlite est
variable dans la grappe de piéces, mais elle astneode 10% en moyenne et toujours
inférieure a 20%. Cette structure est tout a faifarme aux exigences industrielles.

Figure 116 : micrographie de la fonte GS ferritiqueavec ici environ 5% de perlite résiduelle

Grenaillage et galvanisation

Afin d’'optimiser le traitement de grenaillage eneviiobtenir le meilleur résultat en
termes d’aspect apres galvanisation, trois duréggehaillage avec chaque type de grenaille
ont été appliquées (4, 6, 8 min pour la S460 &05,15 min pour la S170). Il est a noter qu'a
ce stade, l'effet du grenaillage sur le comportenen fatigue n’est pas encore considéré,
mais aura de facon certaine un effet.

Les mesures de la rugosité des pieces apres fésedifs traitements de grenaillage
sont données dans le Tableau 30. On observe da fagmue une nette diminution de la
rugosité de la surface entre les piéces ayantssoigilement le premier grenaillage (S460) et
celle ayant subi les deux grenaillages (S460 + H1C6tte diminution varie entre 12% et
35% selon que I'on considere le paramétg@Rle parametreR

Tableau 30 : mesures des paramétres de rugosit§ & R, pour les différents grenaillages

R (um) Variation Re (Hm) Variation
2328 Ej';+517o (10') 1fi4 33% 71_:‘; -35%
2328 Eg';+517o (10') 1;7 -12% 3;: g - 15%
2328 E:';+517o (10') 12: - 20% esés - 14%

Le Tableau 31 présente les notes (sur 10) attribad@spect des revétements obtenus
par galvanisation apreés les différents traitemdetgrenaillage. On observe de facon générale
une amélioration de I'aspect de surface avec laaltotale du grenaillage. Cependant, comme
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Tableau 31 : notes d’aspect de la galvanisation (dea 10)

nous l'avons vu sur la Figure 112, des grenaillggetongés peuvent entrainer la formation
de replis de matiere et de bulles de flux dansVyétement [126].

S460 4 min 6 min 8 min
S170
5 min 3 2 5
10 min 3 8 6
15 min 6 6 8

Les conditions de traitement retenues sont de Ganeg la grenaille de S460 + 10 min
avec la S170. Elles permettent d’obtenir un boh ddasurface tout en limitant les temps de
traitement afin de minimiser les effets du sur-gikkage et d’améliorer la productivité.

Les mesures de micro-dureté Vickers, réaliséeslsux éprouvettes distinctes, I'une
galvanisée et l'autre seulement grenaillée, sodégqutées Figure 117. Dans les deux cas, les
mesures sont réalisées dans l'acier, sans premdcerapte le revétement de galvanisation.
Ces profils de micro-dureté permettent de constaterécrouissage décroissant sur une
centaine de microns, que I'éprouvette soit gah@isu nonCes mesures montrent que
'écrouissage n'est pas affecté de fagon notablelpayalvanisation. Par contre, nous ne
pouvons pas en déduire que les contraintes rélduplont pas été modifiées par cette
galvanisation & chaud. Il serait pertinent de séalpour la suite de I'étude des mesures de
contraintes superficielles afin de conclure supaiat.
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Figure 117 : mesures de micro-dureté effectuées sune coupe depuis la surface de I'acier jusqu’a 400m
de profondeur

Essais de fatigue

Au total, 12 essais ont été menés a ce jour jusquiture compléete de I'échantillon.
Les résultats obtenus pour les éprouvettes brugefomderie, grenaillées et grenaillées +
galvanisées sont réesumés dans le Tableau 32.

Les éprouvettes brutes de fonderie rompent toutesoars du premier palier, pour
guelques centaines de milliers de cycles. Les é&pttes grenaillées et grenaillées +
galvanisées atteignent des niveaux variables deantrupture mais généralement supérieurs
a ceux du lot d’éprouvettes brutes.
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On constate que les ruptures se sont produitedesutypes de défauts différents. La
Figure 119 illustre quelques uns d’entre eux. Gasidrs ont également des tailles variables
gue nous avons quantifiées relativement en trdisgocgies (gros : + de 1 mm, moyen : entre
500 um et 1 mm et petit : — de 500um). On congfalieexiste une corrélation, somme toute
assez logigue, entre le palier atteint a la rupétida taille du défaut sur lequel s’est amorcée
la rupture. Dans le cas du plus gros défaut (eisZaila rupture se produit au premier palier
(400 MPa), ce qui correspond au niveau obtenuesiéprouvettes brutes de fonderie (non
grenaillées et non galvanisées). Par contre, dacad ou on n'observe pas de défaut sur le
faciés de rupture, le palier atteint est de 750 Raai 5).

Afin de comparer quantitativement la résistancefaigue de ces différents lots
d’éprouvettes, seuls les résultats des essaisldanpture s’est produite sur des défauts de
taille équivalente (moyen) ont été pris en congitién. La Figure 118 montre que les
résultats obtenus pour les éprouvettes grenaiflées ou sans galvanisation sont tres proches
et supérieurs a ceux de la fonte brute. lls comdiriml'intérét du grenaillage sur le
comportement en fatigue de la fonte [124,125]. Engai concerne la galvanisation, cette
opération ne semble pas avoir d'impact majeuresgpmportement en fatigue.

Dans ces conditions de fabrication industrielle, soait donc bien les défauts de
fonderie qui paraissent avoir un réle majeur suetae en fatigue de ces éprouvettes. Nadot
et al [125] ont tiré des conclusions analogues de legeais de fatigue pratigués avec des
fontes industrielles.

Tableau 32 : résultats des essais de fatigue enxiten 4 points

No. Essai niveau initial niveau final Nombre de_cycles_ atteint au observations
(MPa) (MPa) dernier palier
brut de fonderie
1 400 400 118 000 Rupture sous appuis
2 400 400 254 000 Rupture sous appuis
3 400 400 139 000 Fissures multiples
4 350 350 318 000 Défaut moyen
Grenaillé
5 350 750 53 800 Aucun défaut visihle
6 400 600 115 259 Petit défaut
7 400 450 466 702 Défaut moyen
8 400 500 59 496 Défaut moyen
grenaillé puis galvanisé
9 350 450 439 400 Défaut moyen
10 400 500 114 212 Défaut moyen
11 400 500 153 542 Défaut moyen
12 400 400 42 500 Gros défaut
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e) Conclusion et perspectives

Cette étude a présenté les premiers résultatsfselat comportement en fatigue
d’échantillons en fonte GS ferritique minces adtéirut de coulée et apres des traitements de
grenaillage et de galvanisation.

L’optimisation des procédés industriels d’élabamatide la fonte GS de matrice
ferritique et de sa galvanisation a d’abord étdigéa afin de réussir a obtenir une matrice
proche de 100% de ferrite et de la galvaniser genfaorrecte avec I'alliage Microzinc® D4.

Des essais de fatigue ont confirmé que le gregailméliore la tenue en fatigue des
pieces moulées. La galvanisation, apres grenajlidigéfecte pas le comportement en fatigue
de ce type d’éprouvettes minces. En effet, cesepiéssues d’'un processus de fabrication
industriel comportent des petits grains de salieustés en peau de piece qui constituent des
sites d’amorcage privilégié de fissures.

Dans le cadre d’'une production industrielle de gseminces, I'opération additionnelle
de galvanisation avec un alliage Microzing® D4 pamit donc pas a ce stade de I'étude
préjudiciable a leur tenue en fatigue.

Ces travaux se poursuivent actuellement, notamufemt le cadre d’'un second stage
de Master 2 Recherche de Mécanique (USTL — ECHIIENSAM) réalisé par Richard
Coquet. Pour s’affranchir de ces défauts et analghes finement les effets respectifs du
grenaillage et de la galvanisation, la surface é@®uvettes sera préparée par usinage et
eventuellement par polissage [137] avant les tratds de grenaillage et de galvanisation.
Des mesures de contraintes résiduelles en surfaseprofondeur [138] seront effectués afin
de contréler le niveau de contraintes résiduellebague étape du processus. Le partenariat
avec 'ER7 du Laboratoire de Mécanique de Lillsspansable des mesures de contraintes
résiduelles par RX, a savoir Francine Roudet, Cogaruescu et David Mercier, est établi et
les mesures sont en cours.

Il nous faudra alors analyser I'origine des rupsules éprouvettes afin de modifier les
parametres industriels pour améliorer le comportdgrea fatigue des pieces. La complexité
de l'opération est grande du fait de la successbrnde limbrication des opérations
d’élaboration, de mise en forme et de traitememetteCétude a donc de belles perspectives
devant elle.

3) Conclusion

Ce dernier exemple illustre I'impact de tout un gqassus de fabrication sur le
comportement en fatigue de pieces. Les exigencesltier des charges industriel demandent
d’optimiser chaque étape. Dans I'exemple abordas mvons pu cibler les défauts majeurs de
cette suite d’opérations. Les conclusions a em ficeir améliorer le comportement ne sont
pas faciles. Améliorer le systtme de moulage atiodifier les paramétres du traitement de
parachévement auront un impact sur le prix de né\des pieces gu'il faudra justifier par un
gain de performance notable.

A travers cette derniére activité j'ai pris en mkirgestion d’'une étude ou je participe
un peu moins a la partie expérimentale, mais g@gje les contacts avec et entre les différents
partenaires et les échéances.

Ce theme illustre également la concordance d’iteéeétre différentes équipes. Les
industriels ont besoin des compétences et des rmmogea chercheurs universitaires. Ces
derniers quant a eux peuvent mettre en ceuvre smirsfaire pour régler des problemes a
caractére industriel et valider I'utilisation daitements tout en développant les analyses pour
en comprendre les mécanismes physiques mis en jeu.
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Chapitre VII. Conclusion générale

Comment I'élaboration, la mise en forme et lestéraents d’'une piece modifient ses
propriétés d’'usage ? Il serait bien prétentieuxndepart de vouloir répondre complétement a
une question qui couvre un domaine de compétenees @aste. Dans ce manuscrit, jai
repris quelques exemples de travaux qui illustregtte interaction entre élaboration et
traitement des piéces et les propriétés nécessa@smoment ou un autre de leur vie. Ces
études ont également été pour moi le moyen de algpet différentes compétences et de me
forger une expérience.

Aspect scientifique

Les performances auxquelles doit répondre une @ent définies par un cahier des
charges. Celui-ci tente de traduire des exigeriées h I'utilisation de la piece sous la forme
de grandeurs quantifiables. Par ailleurs, la ratia d’'une piece s’effectue par une suite
d’opérations d’élaboration, de mise en forme etrdégements qui conduisent a définir éat
de piecedonné, qui prend en compte les différents aspheia composition chimique, de la
microstructure et des propriétés mécaniques...

L’analyse préalable des mécanismes conduisant &taetde piécedoit permettre
d’identifier les parameétres influents. La mise aninp du procédé de fabrication consiste
finalement a optimiser ces parametres influents dfobtenir le meilleurétat de piéceau
regard du cahier des charges initial. Au cours ifférdnts exemples, nous avons montré
comment les aspects liés a I'élaboration, a la misdorme et aux traitements pouvaient
affecter les propriétés d’'usage des pieces praluite

Elaboration

Dans la premiére partie de ce document, jai évosjp€écialement linfluence de
I'élaboration du matériau.

Dans le premier exempld¢gtat de la piece caractérisé ici principalement par la
microstructure du matériau, influence fortemenini@canisme de corrosion par I'aluminium
liquide. La maitrise de I'élaboration du matériaermet de contrbler cette microstructure et
donc d’optimiser la propriété d’usage de la pieeedabistance a la corrosion par I'aluminium
liquide. La résistance a la corrosion par I'alumimiliquide n’est pas une propriété définie
par une grandeur normalisée comme les caractérstijmécaniques par exemple. Nous avons
toutefois trouvé dans la littérature des essaisifigpges capables de classer les matériaux
pour cet usage et nous les avons mis en ceuvreptiarétude.

Dans le second exemple, un acier inoxydable rechétat de la piecese caractérise
par 3 entités : sa teneur en carbone, en chrorpardf présence d’inclusions. Le premier
critere doit étre inférieur a une valeur plaforelsécond supérieur a une valeur plancher et le
troisieme ne doit pas influencer notablement le momement mécanique du matériau. Tout le
travail consiste a trouver les bons parametresabmiées pour satisfaire aux exigences du
cahier des charges, lui-méme représentant le cdempent de la piece en utilisation,
notamment, ici, la résistance de ces inox aux p&de corrosion.
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Ces exemples ont montré que la maitrise du proaBdi&boration, donc des
compositions et des microstructures des matériastxin moyen efficace d’optimisation des
propriétés d’'usage des pieces.

Mise en forme

A travers deux autres exemples, j'ai tenté de neortiomment la mise en forme de la
piece impacte ses propriétés mécaniques.

Pour le premier, la forme de la piéce est impoBégagit d'un vilebrequin. Mais au
sein d'une méme grappe de coulée, il existe ddéreifces de vitesses de refroidissement
entre les pieces du cceur et celles du bord du mé&dertant, toutes ces pieces doivent
répondre au méme cahier des charges. Il a donc ddihpter la nuance de la fonte utilisée
pour que ces pieces, a l'issue du procédé de miderme, finissent toutes par avoir une
microstructure et des propriétés meécaniques qusfassent le cahier des charges du
constructeur automobile.

Pour le second exemple, la mise en forme du matésh capitale car elle définit
également sa structure. En effet, la réalisatiomdasse d’acier par I'utilisation de préformes
permet de controler parfaitement la géométrie algeAinsi une géometrie de type cellules
de Kelvin se rapproche de la forme de la mousdaifarElle offre une densité optimale, une
périodicité de la structure et finalement des péips mecaniques spécifiques intéressantes.
Toutefois la finesse de la structure envisagéecassité un travail conséquent de mise au
point des conditions de mise en forme pour réuEsrpieces saines.

Traitements

Deux nouveaux exemples ont montré linfluence dhitément sur les propriétés
d’'usage des pieces.

Pour le premier, le recuit de recristallisation galvanisation en continu entraine la
formation d’oxydes en surface des téles qui afféet@ouillabilité du zinc. Le travail réalisé
a mis en évidence la nature des oxydes formésldam®nditions industrielles. Il a également
permis de comprendre la cinétique de formationedeespeces.

Dans l'autre cas, les piéces déformées a froidsgbissent un taux d’écrouissage
important présentent un comportement fragile ler$adgalvanisation. Ce dernier est exacerbé
par la présence d’étain dans le bain. Dans cdegaspbléeme réside dans la solution a mettre
en place pour éviter les fissures : doit-on superiétain ? Doit-on limiter les taux de
déformation plastique des aciers a galvaniser ®Qgiestion sera débattue entre les parties
prenantes (aciéristes et galvanisateurs) pour fgernormes européennes pour ce traitement
et pour se mettre a I'abri de toute catastrophengryv

Effet combiné

Le dernier exemple présenté a illustré I'impactalé un processus de fabrication sur
le comportement en fatigue de pieces en fonte @G8idee galvanisées. Les exigences du
cahier des charges industriel demandent d’optinsbaque étape. Dans I'exemple abordé,
nous avons pu cibler les défauts majeurs de ceite d'opérations et observer que des
parameétres opératoires avaient des effets crom@wme dans le cas de lintensité du
grenaillage qui affecte la qualité du revétemengaleanisation et la durée de vie en fatigue.
Les conclusions a en tirer pour ameliorer le corguoent ne sont pas faciles. Améliorer le
systeme de moulage et/ou modifier les paramétrésaidement de parachévement auront une
répercussion sur le prix de revient des pieced fapuidra justifier par un gain de performance
notable.
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Apports personnels

Pour conclure sur cet aspect scientifique, enqpatnt a ces différentes études, je me
suis forgé une bonne expérience de métallurgisteftet, ma formation initiale était orientée
vers la caractérisation physicochimique des materia catalyse et le génie des procédeés. Au
cours de ces dix derniéres années, je me suistiraxgx passion sur des sujets a caractere
meétallurgique. J'ai eu la chance de travailler ades métallurgistes confirmés qui m’ont
formé «sur le tas ». Aujourd’hui, jai atteint uriveau de connaissances en métallurgie
générale suffisant pour pouvoir aborder la plupied problemes dans le cadre d’'une étude
spécifique approfondie.

Cependant, je me suis particulierement intéredaedéfusion et aux transformations
de phases. Je pense avoir dans ce domaine acguigelle compétence et j'ai été plusieurs
fois consulté pour réaliser des expertises, dedesdtou donner des conseils sur le sujet. La
caractérisation physicochimique des métaux esteggait une de mes spécialités et je
maitrise le MEB et la microanalyse EDS et WDS amse la spectrométrie a décharge
luminescente, notamment pour la caractérisatida darface.

Expérience de la direction de recherche

Riches du point de vue scientifique, ces étuded Bgalement été du point de vue de
la direction de recherche. J'aborderai cet aspaas da suite sous les angles liés au contexte
industriel et a la valorisation scientifique, avr-aaadrement de jeunes chercheurs et aux
responsabilités administratives.

Contexte industriel et valorisation scientifique

Dans le contexte industriel, les études consemeatstructure classique avec analyse
du probleme, étude bibliographique, définition d’programme expérimental, gestion de
ressources materielles et humaines. Cependanst iingératif d’aboutir dans un temps
relativement court & un résultat viable industeielent. Ce résultat, qui satisfait I'industriel,
ne comble pas toujours le scientifique. Il existind parfois un dilemne entre recherche
industrielle et recherche académique pour alledela-des constatations et expliquer les
phénomenes rencontrés.

De plus, le role de I'enseignant-chercheur estrd€epre et diffuser la connaissance.
Méme si les sujets a caractere industriel sont éeschissants et permettent souvent
d’illustrer les cours sur un sujet donné, il n'est pas toujours de méme pour la production
scientifique, au cceur de I'évaluation des cherchetides laboratoires. Il est donc important
gue nous respections un certain équilibre entreantigités industrielles et académiques.

Pour la premiére étude présentée, qui concernartasion par I'aluminium liquide, la
composition du matériau a été optimisée, ce quémomdu aux attentes de l'industriel.
Cependant, jai souhaité prolonger ces travaux @éimmieux comprendre le mécanisme et la
cinétigue du phénoméne et ces résultats ont ébéis&d au niveau « scientifique » au congres
Matériaux 2006 (Dijon). En outre, une publicatiamr se theme a été soumise a une revue
internationale.

Pour la seconde, concernant le recyclage des ani@selle a fait 'objet d’'un stage
de Master 2 Recherche pour lequel la partie theymamique et la simulation ont été
particulierement soignées et ont fait I'objet ddéveloppement théorique. Deux articles ont
été publiés [40, 41] pour valoriser « scientifiquern» ces résultats.

A travers ces travaux, j'ai constaté que les rasultjui intéressent les industriels ne
sont pas toujours directement publiables, maisl @si important de prolonger I'effort de
recherche afin de les valoriser « scientifiquementotamment pour acter et archiver de
facon sdre les résultats. Il est alors égalemessipe d’approfondir le débat et de faire
connaitre et reconnaitre son travail par la commténacientifique. Ainsi, c’est suite a une
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publication des travaux de notre équipe sur laagadation des fontes que I'entreprise ICA
(Galva Power Group - Belgique) nous a contactés géuvelopper ce sujet.

Co-encadrement de master, de theéses, de post-doc

Dans le cadre des stages de Master 2 Recherchehées et des post-docs, des
ressources humaines sont mobilisées sur des pgnbale ou moins longues. Au cours d’'une
these, une étude est développée de facon beautmiapprofondie grace a une ressource
humaine stable pendant 3 ans. C’est le fonctionnendeal pour réaliser une étude
conséqguente sur un sujet, car les fonctions ebnssibilités d’'un enseignant-chercheur ne lui
permettent pas d’avancer aussi efficacement ssujat qu’un chercheur a plein temps. C’est
donc un mode de fonctionnement qu’il me faudra képper et proposer systématiquement
pour les études d’envergure que je menerai dafistie. Dans certains cas, la solution du
post-doc est intéressante pour apporter ponctueliemdes ressources humaines
supplémentaires. Pour I'étude sur la fissuration atgers, le budget (65 k€) et les contraintes
de temps ne nous permettaient pas d’envisager bese.t Nous avons donc choisi
d’embaucher un chercheur afin de réaliser I'étumlesde délai imparti (un an et demi).

Au niveau du co-encadrement de thése, je retirex @mypériences différentes. La
premiére concerne la these de Jonathan Dairon’egti déroulée principalement dans notre
laboratoire. J'ai partagé avec Jonathan mon buetglai suivi quasiment au quotidien la
progression de I'étude. Le moral du thésard pouwarier avec les résultats de ses
expeériences, I'encadrement peut prendre alorsrladade « coaching », pour employer une
expression a la mode. C'est-a-dire qu'il ne s'a@is seulement d'un accompagnement
scientifique, mais d'une démarche permanente deerebe et de formation.

La seconde expérience concerne le co-encadremela theése d’Amélie Ollivier-
Leduc qui s’est déroulée au LGPM de I'Ecole Cestbris. La, nos contacts ont été plus
espacés dans le temps. Amélie est venue dans labiweatoire développer I'analyse de
'extréme surface d’échantillons par spectroméri@écharge luminescente, puis réaliser des
mesures et nous avons régulierement échangé swantée de son travail. Ici, mon
encadrement a consisté a régulierement I'amerarelé point sur 'avancée de son travail et
a donner un avis plus extérieur sur les essaisédallans les autres laboratoires. Cette thése a
également concrétisé une coopération avec le LG@HEG Paris qui donnera suite a d’autres
travaux communs je I'espére, tant nos centres &t sont voisins et nos compétences
complémentaires.

L’expérience de I'encadrement du post-doc d’AnngelCristol est assez similaire a
celle de I'encadrement de thése de Jonathan, gpreique I'autonomie et I'assurance d’un
chercheur confirmé sont plus grandes.

Responsabilités administratives

La responsabilité de l'activité galvanisation ddraagquipe m’a aguerri a la gestion
d’'un projet d’une certaine envergure. J'ai apprsendre des initiatives, gérer devis, budgets
et ressources humaines et matérielles. Cela peattigasimple, mais les subtilités dans la
rédaction des contrats sont nombreuses, de I'atdrdétail comme le numéro de Siret ou
I'étalement des paiements, jusqu’a des partiesalapicomme la définition de la propriété
des résultats de I'étude.

Finalement, a travers I'étude encore en cours eswgomportement en fatigue de la
fonte galvanisée, je m’épanoui dans la gestiona@'@ude ou je participe un peu moins a la
partie expérimentale, mais ou je gere les contagex et entre les différents partenaires,
gu’ils soient chercheurs, enseignants-chercheusss dles laboratoires universitaires ou
industriels, en France ou a I'étranger.

Ce theme illustre également la concordance d’iteéeétre différentes équipes. Les
industriels ont besoin des compétences et des rmogea chercheurs universitaires. Ces
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derniers, quant a eux, peuvent mettre en ceuvreséaunir-faire pour régler des problemes a
caractére industriel, valider I'utilisation de teanents et en comprendre les mécanismes
physiques mis en jeu.

Au cours de ces deux études, je me suis notammentéa regrouper et a mobiliser
sur un méme sujet des personnes provenant d’haridifférents, spécialistes de la mécanique
de la déformation, de la simulation numérique pameénts finis, des mesures de contraintes
résiduelles, de la fatigue, de I'élaboration dece®; du traitement par grenaillage et par
galvanisation... Au final, le résultat répond a ualpp¢me multidimensionnel et offre en outre
un enrichissement mutuel.

Perspectives scientifiques
A court terme...

Dans le cadre de I'étude en cours sur la fissurades aciers lors de la galvanisation
nous devrions a court terme, je I'espére, évaleffet des éléments d’alliage Sn, Bi et Pb sur
la fissuration des aciers déformés a froid. Le abB#if de caractérisation du phénomeéne a éte
mis au point et les premiers résultats feront Bolj'une présentation orale au congres
européen Intergalva 2009 en juin. Si nos travaux déja bien connus au niveau francais,
cette communication nous fera mieux connaitre agani européen, et nous prendrons des
contacts pour participer a des programmes de relthate ce niveau, comme le programme
FAMEGA en 2007 ou les programme internationauxygpe iLZRO.

De méme, les premiers résultats de I'étude du commpent en fatigue de la fonte GS
ferritique sont intéressants et une premiéere patitin a été soumise a Surface and Coating
Technology. Mais cette étude ne fait que commeriesr,paramétres d’élaboration et de
traitement doivent encore faire I'objet d’'une opsation afin d’améliorer le comportement
final de la piéce. L'originalité de cette étude dstfaire appel a des compétences variées en
élaboration, traitement de surface et fatigue. €midr théme a fait 'objet de nombreux
travaux au sein du LML, et s’inscrit dans le progg 'ER3: « micromécanismes de
déformation, d’'endommagement et de fatigue ». Apette période de démarrage, je pense
gue la poursuite de cette étude - un travail camséty doit faire I'objet d’'une thése, d’autant
plus qu’elle s’effectue dans le cadre du prografii& T — CPER.

Une autre thématique phare du LML s’inscrit dancddre du pole de compétitivité I-
Trans : le freinage. Ce theme est regroupé avethdésses concernant I'étude de la surface au
sein de 'ER 5 : « freinage contact surface », derfais partie. Au sein de cette ER, nous
avons d'ores et déja identifié un premier sujetudlé concernant I'impact de la nature de la
fonte utilisée pour les disques de frein sur le portement en service, sujet qui permettra de
mettre en ceuvre nos compétences mutuelles. Unendemdallocation de thése a été
déposée au LML et a été classée parmi celles pgéepaau ministere pour la campagne 2009
en cours.

Suite a la thése d’Amélie Ollivier-Leduc, notre labbration avec le LGPM de 'EC
Paris dans le domaine de la galvanisation se pmuasavec une nouvelle these a EC Paris
sur le méme theme. Elle se prolongera sur le théenka corrosion par I'aluminium liquide
avec le dépo6t d’'une publication cosignée sur letsllle prendra également forme pour le
domaine de la tribologie. En effet, ce theme asdiétau laboratoire dans le cadre de 'ER 5 :
« freinage contact surface » ainsi qu’au LGPM, moteent par Pierre Ponthiaux. Une thése
en co-direction est également en voie de démarrage.

Du cété de I'élaboration et de la mise en forme mageriaux métalliques, un accord
cadre avec le Centre Technique des Industries Beriderie (CTIF) a été signé et il prévoit
notamment que notre collaboration sous la formthége continue. De ce fait, pour faire suite
a la these de Jonathan Dairon sur les mousse®d’aoe autre these CIFRE devrait démarrer
a la rentrée prochaine. Nous avons proposé un sujef’influence des défauts sur les
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propriétés mécaniques des pieces de fonderie gelaffperait encore notre savoir et notre
savoir faire dans le domaine et qui pourrait réperg&djalement aux attentes de la profession.

Au mois de novembre 2008, jai rencontré différeabercheurs et organismes de
financement de la recherche au Québec. Il ressded rencontres une premiere étude en
commun avec le Centre Universitaire de Recherchel’8luminium (CURAL) base a
Chicoutimi (Québec — Canada). Christine Konigseckdéve de 3" année de I'Ecole
Centrale de Lille et du Master 2 Recherche de Méuan(USTL — ECLille — ENSAM), va
effectuer son stage de fin d’étude sur un sujep@sé en commun par nos deux equipes et
financé par le groupe Rio Tinto Alcan (Québec —d&). Il concerne 'optimisation de la
consommation électrique d’une installation de rédacde I'alumine en aluminium métal, en
travaillant sur le contact graphite — fonte de lsoeént des électrodes. En effet, les électrodes
en graphite qui servent a passer le courant dacisal@ge sont assemblées a un connecteur en
acier par lintermédiaire d’'une partie en fonte Alors de sa solidification et de son
refroidissement, le retrait du métal entraine lanfation d’un vide entre le graphite et la partie
en fonte. Ce phénomeéne perturbe bien évidemerddsage du courant et nuit au rendement
électriqgue de I'électrode. Le sujet de cette caltabon concerne la modélisation fine du
comportement de la fonte lors du scellement deedtébde afin d’améliorer le rendement
électrique de l'installation. L'intérét de cettellaboration est d’associer nos compétences et
nos moyens. Notre contribution concerne I'élaboratie la fonte et la caractérisation de son
comportement, notamment en ce qui concerne le phémne de retrait et celle du CURAL, la
simulation fine du remplissage et de la solidifiwat Ce stage de Master a de fortes chances
de se poursuivre par une these en cotutelle a esrdptjanvier 2010.

A plus long terme...

Mes activitées de recherche se résument ainsi enx deemes: élaboration de
matériaux meétalliques et réactivité des métaux. témes trouvent leur place au sein des
projets de deux ER du LML, a savoir 'ER5 : « frsgie contact surface » et 'ER3 : « micro
mécanismes d’endommagement, de déformation etigeda.

Je compte poursuivre mon activité de rechercheesithemes en étroite liaison avec
lindustrie pour différentes raisons. D’abord, leontexte industriel me motive
particulierement et la perspective de voir déboudbs résultats de mes travaux sur des
applications concretes est trés satisfaisante. t@apart, il permet de traiter des sujets
multidimensionnels et de faire travailler ensembés chercheurs de différents horizons.
Enfin, il me permet de travailler en prise diretar I'environnement, domaine qui
m’intéresse depuis toujours.

L'impact des procédés métallurgiques sur I'enviement est indéniable. lls sont
souvent voraces en énergie. Cependant, les métawnix parmi les matériaux les plus
facilement recyclables. La réduction de limpactsd@rocédés métallurgiques sur
'environnement et le recyclage des métaux sont ohses de sujets de recherches
passionnant et au cceur des préoccupations actdellestre société. J'ai déja commencé a
travailler sur certains sujets de ce type, commms dia cadre du recyclage des aciers inox et je
souhaite développer particulierement cet aspec enthémes de recherche que j'aborderai
dans le futur.

Par ailleurs, jai obtenu en 2008 I'agrément deDBBME pour la réalisation de bilans
de gaz a effet de serre par la méthode Bilan Ca®ode suis donc reconnu officiellement
pour cette activité et les entreprises qui tragatllavec moi bénéficient de subventions de
ADEME. Cette préoccupation ayant un caractére dianles appels d’offre sont nombreux
et les opportunités de collaborations internaties@xistent et peuvent étre subventionnées.

Plus particulierement dans le domaine de la pregiuate matériaux pour I'industrie,
j'aimerais développer une thématique sur I'élaboratle matériaux a partir d’'un nouveau
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gisement : les décharges. En effet, depuis desaioest d’années, nous entassons des
matériaux, notamment métalliques, dans des déechaMg@me si la plupart des gisements de
minerais sont loin d'étre épuisés, il est tempsalesidérer ces gisements si proches de chez
nous. Cette idée fait son chemin depuis ma padticip a des travaux de valorisation des
métaux présents dans les machefers d'incinérateansc la Société Baudelet S.A.
(Blaringhem — France). Evidemment, toute I'approdeel’extraction et du traitement est a
inventer, mais je suis convaincu que nous pourrgneetirer beaucoup de richesses et que ce
theme serait largement suivi par les pouvoirs gsbli

Pour conclure, j'ai tenté de montré, tout au lomgod manuscrit, mes capacités a
« diriger des recherches ». Cette rédaction endiafgtenir ’'HDR ainsi que mon entrée au
LML ont été I'occasion d’'une réflexion profonde $arientation de ma carriere de chercheur
et sa structuration. Elle a aiguisé ma motivatigpnagec quelques cheveux blancs, elle m'a
apporté maturité, recul et, tout compte fait, ueéitp dose de sérénité sur I'avenir de mon
activité de recherche.
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Chapitre VIII. Curriculum Vitae

David BALLOY

Maitre de Conférences a I'Ecole Centrale de Lille
Membre du Laboratoire de Mécanique de Lille (UMRB)L

Ecole Centrale de Lille
BP 48, 59651 Villeneuve d’Ascq Cedex
david.balloy@ec-lille.fr- 03.20.33.53.74
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Expériences professionnelles

1998 — 2008 : Maitre de Conférences 8% section a I'Ecole Centrale de Lille EC Lille)
1996 — 1998 : Attaché temporaire a I'enseignement & la rechercheEC Lille

Formation universitaire

1993 — 1996 : Doctorat en Geénie des Procédés Indieds UT Compiegne,
Thése :« étude et mise en ceuvre de catalyseurs Co et CoéBosés sur
Al,O3 pour la synthése de carburant diesel »
1991 — 1992 : DEA Sciences Pétrolierdsstitut Francais du Pétrole (Rueil) — Univ. Pafls
1989 — 1991 : Maitrise de Sciences et Techniquespysico-chimie,
économie et énergétiquéUniv. Lille 1)

Domaines de compétences

Caractérisation des matériaux
(MEB, EDS, WDS, spectrometre GDL, DRX, essais migss, mesures
thermiques...)
Elaboration et traitement de matériaux métalliques
(Fonderie et coulée sous vide)
Réactivité gaz-solide et liquide-solide
(Catalyse hétérogene, galvanisation, aluminisation)
Agréé par 'ADEME pour le Bilan Carbone™
(Diagnostic gaz a effet de serre)

Engagements

Membre élu dilConseil d’administration de I'EC Lille de 93 a 96 et depuis juin 2006

Participation au #6le Fonderie» de I'EC Lille, qui gére et utilise les équipeneme
caractérisation, d’élaboration et de coulée sods ®e I'établissement

Participation a la plate-forme technologique matériaux et procédés paoufonderie »,
créée par le Rectorat de Lille et qui regroupe Ugsées Tech. de Maubeuge, Fourmies,
Armentieres et le P6le Fonderie de 'EC Lille

Activité internationale : missions en Chine de 2003 a 2005 (recrutemerfuties éléves
centraliens, représentation de EC Lille aupresrmstances universitaires chinoises)

Reviewing pour Surface and Coating Technology

Activités sportives et associatives

Athlétisme : ancien sportif de haut niveau— Service militaire réalisé en 1992-1993 au
Bataillon de Joinville & Fontainebleau

Trésorier de I'association dleéatre Allotrope
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Principaux contrats et etudes depuis 2001

En cours :

Depuis 2009 : Etude Rio Tinto Alcan, un partenariatUniversité du Québec A
Chicoutimi — LML pdle fonderie
- Simulation fine du retrait de la fonte de scellemeh de son impact sur le
rendement des électrodes de réduction de I'alusringuminium
- 1 Stage de Master 2 Recherche en 2009

Depuis 2007 : Contrat Galvazinc Association
- Fissuration des aciers lors de la galvanisation
- 1 Post-Doc en 2008

Depuis 2006 : Etude Galva Power Group (Belgique)QIT (Canada)
- Etude du comportement en fatigue des fontes GHiders galvanisées
- 2 stages de M2R Mécanique (USTL ECLille ENSAM) @02 et 2009
- 2 communications par poster (N°13 et 17)

Etudes terminées :

2005-2008 : Etude en partenariat avec le Centre Tlerique des Industries de la Fonderie
- Elaboration et caractérisation de mousses d’acier
- 1théese au LML convention Cifre de Jonathan Dagsmumtenue le 20 décembre 2008
- 1 brevet en cours de dépot

2005- 2008 : Etude en partenariat avec le LGPM déHcole Centrale de Paris
- Oxydation sélective de Si et Mn dans les aciers galyanisation en continu
- 1 thése soutenue le 13 février 2009 par Améliei@liau LGPM de EC Paris

2004-2006 : Contrat GPG (Belgique) — Arbed (Luxemharg)
- Etude de la fissuration des aciers lors de lewraga$ation
- 1 stage de M2R Mécanique (USTL EC Lille ENSAM) &0@

2003-2005 : Contrat Fonderie de Marly - ANVAR
- Effet du vide sur la maitrise des basses teneursadione dans les aciers Inox.
Partenariat avec le Centre Technique des Industeiés Fonderie (CTIF).
- 1 stage de M2R Mécanique (USTL EC Lille ENSAM) €02
- 2 publications (N°8 et 9)

2003-2004 : Contrat Fonderie de la Scarpe — ANVAR
- Elaboration d’'une nuance de fonte spécifique aaé a la corrosion dans des bains
d’aluminium liquide. Partenariat avec le Centre iBégl Industriel de Fonderie de
Gand -Belgique
- Assistance a la réalisation d’une piéce de 4 tosoesite industriel
- 1 communication en congres (N°17)

2001 : Contrat Francaise de Mécanique (FM) - PSA
- Optimisation des propriétés mécaniques de la fangeaphite sphéroidale utilisée
pour la fabrication des vilebrequins de moteurselse
- -1 publication (N°4)
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Contribution a la formation par la recherche

Co-encadrement de théses :

2005-2008 : These de Jonathan Dairdacole Centrale de Lille - LML
- Sujet : Développement d’'une nouvelle technique d’élaboratie mousse d’acier
par fonderie et caractérisation mécanique.
- Directeur de Theése Pr. Gérard Degallaix (LML)
- Co-encadrants :Jean-Charles Tissier (LML) ; David Balloy (LML)
- Convention CIFRE Centre Technique des Industries de la FonderieRCTI

2005-2008 These d’Amélie OlivieEcole Centrale de Paris
- Sujet : Etude des mécanismes de germination et de crosshoxydes sélectifs sue
un acier ferritique.
- Directeur de Thése Pr. Jean-Bernard Guillot (LGPM-ECP)
- Co-encadrants :Marie-Laurence Giorgy (LGPM-ECP) ; David BalloyML)

Co-encadrement de stages de fin d’études

2009 : Master 2 Recherche Mécanique de Christine Kigsecker
- Sujet : Simulation fine du retrait de la fonte de scelletretrde son impact sur le
rendement des électrodes de réduction de I'alusmngluminium.
- Co-encadrants :David Balloy, Jean-Charles Tissier et Daniel Marceaux (UQAC).

2009 : Master 2 Recherche Mécanique de Richard Coqti
- Sujet : Caractérisation de I'impact du grenaillage et dgdlvanisation sur I'état de
surface de la fonte GS ferritique.
- Co-encadrants :David Balloy, Philippe Quaegebeur, Christophe Niclaeys.

2007 : Master 2 Recherche Mécanique de Christopher@sjean
- Sujet : Etude du comportement en fatigue de la fonte G8ifgre galvanisée
- Co-encadrants :David Balloy, Jean-Charles Tissier, Philippe Quaegebeur,
Christophe Niclaeys.

2006 : Master 2 Recherche Mécanique de Nicolas Bart
- Sujet : Modélisation thermomécanique de la galvanisat®pidces d’acier.
- Co-encadrants :David Balloy, Philippe Quaegebeur

2005 : Master 2 Recherche Mécanique de Jonathan Dan
- Sujet : Effet du vide sur les basses teneurs en carborgelesuiaciers inox
- Co-encadrants :Jean-Charles Tissier, David Balloy

2002 : Eleve Ingénieur du CNAM de Gislain Bulteau
- Sujet : Contribution a la suppression du défaut de tygeain » en galvanisation a
facon
- Co-encadrants :David Balloy, Jean-Charles Tissier
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Encadrement et Co-encadrement de stages de Rechezch

Eléeves de I'Ecole Centrale de Lille en troisiemeaém:
- Christine Konigsecker (08/09), Effet de I'étaiarsur le phénomene de fissuration des
aciers déformés a froid.
- Francois-Xavier Lachaussée (05/06), Etude cinétg la corrosion des fontes par
I'aluminium liquide.
- Guillaume Fauchon (04/05), Etude de I'influeneda composition d’un bain de
galvanisation sur les parametres d’échange thessiqu
- Yann Grosskost, Jérdme Sadoun, (04/05), Conioibét la mise au point d'une
nouvelle nuance de fonte a teneur élevée en Alwmini
- Camille Lepecq (03/04), Etude du comportementntiigue d’'une piece d’acier
plongée dans un bain de galvanisation.
- Charpenay Renaud (03/04), Validation et optinmsat'un procédé de fluxage par
huile organique : le procédé Centrale Lille.
- Damien Costet (02/03), Effet de la surface diadmassivité des pieces sur la
formation de mattes de galvanisation.
- Michel Guy (02/03), Quantification des mattes &&es pendant la galvanisation par
un systeme de centrifugation de bains de zinc.
- Thibaut Briere (02/03), Elaboration d’'une nougeiuance de fonte a I'aluminium
- Pierre Loiseau (02/03), Analyse comparativesfdetes au spectromeétre a décharge
luminescente et au spectrometre a étincelle.
- Luc Panaget (01/02), Etude du comportement tlggrend’'une piece d’acier plongée
dans un bain de galvanisation.
- Pierre René Houdart (01/02), Réalisation d’'urgpgmmme d’analyse directe de la
fonte grise par spectrométre.
- David Lebaillif (00/01), Réalisation par spectréinie a décharge luminescente de
profils de concentration dans des matériaux revétus
- Patrick Bouteille (98/99), Evolution des conttamrésiduelles due a la galvanisation
dans une piece en fonte — Application aux brasudpension.
- Sébastien Claval (98/99), Role du flux sur larfation des grains.
- Benoit Vignat (97/98), Galvanisation des fontesaséquences sur les propriétés
mécaniques.

Eléves de Master Rev’ Mat de I'Université de Lille
- Nadia Deloula Boudiaf (08/09), Etude thermiquerdbain de galvanisation.
- Sylvie Bétrémieux et Jallal Eddine Lachkham (@);&ffet de Sn et Bi sur le
coefficient de convection du zinc liquide.

Eléve de $™année de I''FMA de Clermont-Ferrand
- Guillaume Couverture (02-03), Contribution ailagation numérique du phénomeéne
de gangue.
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Publications

Revues de Rang A

. Combined Analysis with WDS/EDS spectrometers in SEM
BRIANT M., BALLOY D.
European Physic Journal Applied Physics, Vol. £2D8) 37-42

Study of the comportment of fatty acids and minexls on the surface of steel pieces
during galvanization
BALLOY D., DAUPHIN J.Y., TISSIER J.C.
Surface and Coatings Technology, Vol. 202, No.(®®7 479-485

Preparation of a multilayered composite catalystr fBischer-Tropsch synthesis in a
micro-chamber reactor

GUILLOU L., BALLOY D., SUPIOT P., LECOURTOIS V.

Applied Catalysis A, Vol. 324 (2007) 42-51

4. Improvements in the characteristics of nodular graipe cast iron for crankshafts
BALLOY D, TISSIER J.C.
Steel Research International (Scandinavian Jouohalletallurgy), Vol. 78, No. 2
(2007) 167-172

Catalytic properties of Co/AD3 system for hydrocarbons synthesis
BECHARA R., BALLOY D., VANHOVE D.
Applied Catalysis A, Vol. 207, No. 1-2 (2001) 348333

6. Influence of the Characteristics ojfaluminas on the Dispersion and the Reductibility
of Supported Cobalt Catalysts
BECHARA R., BALLOY D., DAUPHIN J.Y., GRIMBLOT J.
Chemistry of Materials, Vol. 11, No. 7 (1999) 170811

Fischer—Tropsch synthesis on alumina supported chhloatalysts

BECHARA R., BALLOY D., VANHOVE D.

Journal de chimie physique et de physico-chimidogigue, Vol. 94, No. 11-12 (1997)
162-168

=
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o
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Revues de Rang B

8. Effet du vide sur la maitrise des basses teneurscarbone dans les aciers Inox <4
Partie
TISSIER J.C, BALLOY D., DAIRON J., DORLENCOURT S\ININ J.
Fonderie et Fondeurs d’Aujourd’hui, No. 7-8 (20@B)}37

Effet du vide sur la maitrise des basses teneurscarbone dans les aciers Inox <%
Partie

DAIRON J., DORLENCOURT S., BALLOY D., TISSIER J.Q\NININ J.

Fonderie et Fondeurs d’Aujourd’hui, No. 9 (2005)3%5

10. Etude de revétements de galvanisation par specéwim a décharge luminescente
BALLOY D., DAUPHIN J.Y., TISSIER J.C.
Galvano-organo, No. 12 (2003) 772-776

11. Synthese de Fischer-Tropsch sur catalyseur au dodéposé sur alumine
BALLOY D., BECHARA R., VANHOVE D.
Journal de Chimie Physique, Vol. 94 (1997) 19628196

©
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12. Procédés catalytiques pour la synthese des hyditmaoas a partir du mélange CO/H
BECHARA R., BALLOY D., VANHOVE D.
Récents Progres en Génie des Procédés, No. 53,1(@P97) 117-123
Communications scientifiques

Congres internationaux avec actes

13.Influence of hot dip galvanisation on fatigue behewr of nodular graphite cast iron
Niclaeys C., Balloy D., Quaegebeur P., Tissier, J&osjean C., MATERIAIS 2009,
5th International Materials Symposium, Lisbonner{égal) 5 au 8 avril 2009, Full-
Paper CD session 282,

14.Nitriding of aluminum alloyed with magnesium by alBCR nitrogen plasma
BOUVIER Y., BALLOY D., MUTEL B., GRIMBLOT J., 16th International
Symposium on Plasma Chemistry, Taormina (Italiep@27 Juin 2003, Full-Paper CD
session 8, Po 8.24, Edited by R. d'Agostino, Pig&v Fracassi and F. Palumbo

15. Fischer-Tropsch reaction studies with supportecbedt catalyst
BECHARA R., BALLOY D., VANHOVE D., 8" Natural Gas Conversion Symposium,
Giardini Naxos, Italy, September 20-25, 1998. Pedaggs in “Studies in Surfaces
Science and Catalysis”, Vol. 119 (1999)

Conférence invitée

16. Analyses combinées WDS/EDS au MEB
BALLOY D., Xéeme Colloque de la Société Francaise Mecroscopies, Grenoble, 5-8
juin 2007, actes : p323

Congres nationaux avec actes

17. Corrosion de matériaux industriels par I'aluminiunfiquide
BALLOY D., TISSIER J.C., Matériaux 2006, Dijon, 13- novembre 2006, référence
actes: CM-04-0231, p 104

18. Etude de la thermique de la galvanisation
BALLOY D., DAUPHIN J.Y., VANDEWALLE Y., E. VITTECOQ Matériaux 2002,
Tours, 21-25 octobre 2002, référence actes : ABDR-p 182

19. Etude du comportement en fatigue de la fonte agnie spétoidal a matrice métallique
galvanisée a chaud par Microzing®,
GROSJEAN C., NICLAEYS C., BALLOY D., QUAEGEBEUR PTISSIER J.-C.,
Colloque MECAMAT « Procédés de transformation deatémaux de structure »,
Aussois, 28 janvier “Afévrier 2008

Congres nationaux sans actes

20. Procédes catalytiques pour la synthése des hydimaas a partir du mélange CO/H
BECHARA R., BALLOY D., VANHOVE D., 6™ Congrés Francais de Génie des
Procédes, Paris, 24-26 septembre 1997
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Autres journées et manifestations nationales

21. Analyse des fontes grises par spectrométrie a dégh luminescente
D. BALLOY, J.C. TISSIER, Journée LECO de la spectétrie - Marne la Vallée, 29
octobre 2002

22. Les fontes GS vers les hautes caractéristiques
D. BALLOY, F. BOTALLA, J.C. TISSIER, Forum de I'Asgiation Technique de
Fonderie — Bruay la Buissiére, 18 octobre 2001

23. La galvanisation des fontes
BALLOY D., DAUPHIN J.Y., MARCY L. TISSIER J.C., Raontres Technologiques
Franco-belges, « Journée des traitements et regéterde surface », Valenciennes, 5
mars 1998

24. Préparation et caractérisation des catalyseurs @asé de Co/AD;. Relation structure -
réactivité dans I’hydrogénation du CO
BECHARA R., BALLOY D., VANHOVE D., Groupe dEtudeus la CATalyse
GECAT, Colleville-sur-Mer, 17-20 juin 1997

25. Synthése de Fischer-Tropsch sur catalyseurs auatbdéposé sur alumine
BALLOY D., BECHARA R., VANHOVE D., 4™ Collogue Franco-Maghrébin de
Catalyse, Lille, 10-14 juin 1996

26. Transformation sélective du CO en hydrocarburesudds sur catalyseurs a base de
cobalt
BALLOY D., 4°™ Colloque des Doctorants de I'Intergroupe des EcGlentrales, Lille,
13 et 14 juin 1996

27. Caractérisation et aspects catalytigues pour lantbyyse de Fischer-Tropsch des
catalyseurs au cobalt déposé sur alumine
BALLOY D., VANHOVE D., BECHARA R., Journées Frandognes des Jeunes
Physico-chimistes, Lille, 16 - 18 juillet 1996
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Enseignement

Ecole Centrale de Lille

Notre établissement est actuellement en réformesede enseignements des deux
premieres années du cycle d’ingénieur. Je distimjudonc la période «jusqu’en 2008-
2009 » et la période « apres 2009-2010 ». Les veduinoraires sont donnés pour la derniere
année scolaire.

Jusqu’en 2008-2009

année de cycle ingénieur
Génie des Procédés (36hTD)
Bilans de matiere et d’énergie
Equilibres liquide-vapeur
Génie des Matériaux (20h TD + 88hTP)
Propriétés physiques et mécaniques des matériaux
Diagrammes d’équilibres solide-liquide et microstures associées

1ére

2°™année de cycle ingénieur
Génie des Matériaux (20h TD + 58hTP)
Germination et croissance des phases
Diagrammes de transformation — traitements thgures
Corrosion humide des métaux
Modules optionnels
Méthodes expérimentales en Science des matér{@ug 7h ETD)

Pédagogie innovante (type apprentissage par pneédlgue nous avons développée
autour de cours théoriques sur les techniques rdetéaisation et de TP pendant lesquels les
étudiants réalisent des échantillons qu’ils careését par la suite avec les moyens du
Laboratoire (Essais mécaniques, MEB, spectrométjeles themes abordés sont en relation
avec nos travaux de recherche, ce qui a pour éffanotiver fortement les étudiants. Par
exemple on procéde a des fusions de fonte ou d'agiéour a induction et a des traitements
par immersion dans des métaux liquides.

Choix des matériaux (17h ETD)

Egalement une pédagogie type apprentissage phtepre, qui s’'articule autour de
cours sur les criteres de choix des matériauxéttide de cas sur des objets spécialement
préparés. Certains exemplaires sont démontablasgifaectuer une analyse fonctionnelle et
d’autres parties sont préparées pour étre obsehasalysées au MEB.

A partir de 2009-2010
Diplébme Ingénieur Central

1ére

année de cycle ingénieur
Phénomenes de transferts (chaleur et matierb) {B6séminaire)
Thermodynamique et matiére (8h de cours)
2°™année de cycle ingénieur
Science des Matériaux (3h cours + 84hTP)
Propriétés physiques et mécaniques des matériaux
Diagrammes d’équilibres solide-liquide et mid¢rostures associées
Diagrammes de transformation — traitements tiegres
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Modules optionnels (électifs)
Le démarrage de ces modules est prévu pour 201D-ZDHaque module représente 32h
éléve. Je suis responsable de la mise au poimhddsles suivants :

Méthodes expérimentales en Science des matériaux

Choix des matériaux

Ruine des Matériaux 1 : Corrosion

Ruine des Matériaux 2 : Ruptures
Et des modules transversaux :

Production d'une piecede Aa Z

Recyclage et valorisation des matériaux

Compte tenu de mes compétences en caractérisapinmetériaux et revétements, jai
également été sollicité pour intervenir sur un niediédié aux moteurs.
3*™année de cycle ingénieur
Les étudiants de troisieme année sont sépareés eptibhs d’approfondissement.
Choix des matériaux - critéeres de choix, indicepdrformance et étude de cas
options - Mécanique avancée (2h cours+ 4hTD)
- Génie des systemes de production (2h C + 4hTD)

Dipléme ITEEM Ingénieur-Manageur (EC Lille- ESCIel
Génie des Matériaux
1®année (post bac) (10h TD + 20hTP)
Propriétés physiques et mécaniques des matériaux
Diagrammes d’équilibres solide-liquide et micrastures associées
anneée (post bac)
Traitements thermiques (4hTD + 4hTP)
Corrosion humide des métaux (4h cours)
année (post bac)
Choix des matériaux (2h cours)
Initiation a la fonderie (16h TP

2éme

3éme

Université de Lille 1

Master 2 Pro Traitements de Surface et Polymeresvanceés
Choix des matériaux (2h cours + 4h TP)
Revétements (8h TP)
Micrographie (4hTP)

Licence Pro Eco Conception de Produits Innovants
Bilan Carbone (2h Cours + 4hTP)
Choix des Matériaux (2h cours + 6h TD + 4hTP)
TP fonderie (8h)

Ecole des Hautes Etudes Industrielles (HEI) Lille
5°M®année post bac
Choix des matériaux (3h Cours + 9hTD + 8h TP)
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