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Notations utilisées dans la description des traitements thermomécaniques

CR: Controlled Roiling (laminage a température contrdlée).
TP : Température de fin de premiére phase de laminage.
To®d : Température de début de seconde phase de laminage.
Tnr: Température de non recristallisation de 1'austénite.
Er: Déformation résiduelle en fin de laminage.

AC: Air Cooling (refroidissement a l'air).

RAD: Refroidissement Accéléré Doux.

ACC: Accelerated Controlled Cooling (= RAD).

TDR : Température de Début de Refroissement accéléré.
TER : Température de Fin de Refroissement accéléré.

FCT: Finish Cooling Temperature (= TFR).

Vry, Vra:  Vitesses de refroidissement respectivement dans les domaines
austénitique et ferritique.
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INTRODUCTION

L'augmentation des caractéristiques mécaniques des matériaux a toujours été
un sujet d'études et de recherches d'actualité. Dans le cadre des plaques laminées de
fortes épaisseurs, 1'amélioration des caractéristiques des aciers concerne trois types
essentiels de propriétés: 1) les propriétés de traction (limite d'élasticité, charge a la
rupture, ductilité, ...), pour répondre aux besoins de résistance et d'allégement des
constructions, 2) les propriétés de ténacité telles que la résistance a la rupture fragile,
pour les constructions offshores et les pipelines, soumis a des conditions
d'utilisation de plus en plus séveres (régions arctiques et polaires), 3) l'aptitude au
soudage pour réduire les cotits et les délais de construction.

Les filieres classiques de production, a savoir la normalisation et le laminage
controlé ne permettent pas toujours de répondre simultanément a I'ensemble de
ces exigences de qualité. Les toleries fortes se sont donc équipées depuis quelques
années d'installations de refroidissement accéléré en sortie de laminoirs. Dans ce
procédé, les plaques sont refroidies par pulvérisation mixte d'air et d'eau a débits
contrdlés, aprés l'opération de laminage a chaud. Cette technique, en modifiant
I'état structural des aciers, permet d'améliorer encore plus les propriétés
mécaniques, ou bien A propriétés identiques de réduire la quantité d'éléments
d'alliage. Cependant, le nombre important de parametres thermomécaniques, la
complexité des mécanismes métallurgiques mis en jeu, et la diversité de
composition chimique des aciers rendent difficile I'établissement de régles générales
reliant les parametres du traitement, la microstructure et les propriétés mécaniques.

Cette étude se propose donc d'analyser en fonction de la vitesse de
refroidissement (Vry) et de la température de fin de refroidissement accéléré (TFR),
les évolutions microstructurales et mécaniques de trois nuances d'aciers
microalliés, a 0,1 % C et 1,5 % Mn. Ces alliages se distinguent par la présence ou non
de niobium et/ou de nickel. La caractérisation microstructurale et mécanique porte
sur des produits obtenus par s‘mulation des étapes de laminage a chaud et de
refroidissement accéléré. Ces simulations ont été effectuée au Centre de Recherches
et de Développements Métallurgiques de la société SOLLAC-Dunkerque sur un
laminoir et une machine de refroidissement de laboratoire, reproduisant 2 une
échelle réduite les conditions de fabrications industrielles.



Une part importante du travail a consisté a caractériser de la fagon la plus fine
possible I'évolution des structures avec les conditions de traitements, et a réaliser
un grand nombre de simulations pour obtenir une base importante de propriétés
mécaniques. Ces deux aspects ayant été traités, une premiére approche des
corrélations entre la microstructure et les caractéristiques mécaniques a été réalisée.

Ce mémoire débute par une étude bibliographique des différentes filieres de
production des plaques et téles d'aciers, et des mécanismes métallurgiques mis en
jeu (chapitre I). Ce bilan est suivi par la description des conditions expérimentales
de cette étude et des différentes techniques d'investigation utilisées (chapitre II).

Les chapitres suivants, sont concernés par la présentation et la discussion des
résultats.

Le chapitre III considére un probleme de base rencontré au cours des
simulations. Il s'agit de l'oxydation des surfaces avant le refroidissement. Ce
phénoméne a des conséquences importantes sur la reproductibilité du
refroidissement et sur 1'homogénéité des propriétés mécaniques dans la longueur
des produits. L'influence de diverses procédures de préparations des échantillons
est examinée.

Le chapitre IV s'intéresse a la description des diverses propriétés mécaniques
obtenues aprés le traitement thermomécanique de laminage a chaud suivi d'un
refroidissement accéléré. Cette dernieére étape a été effectuée dans une gamme de
conditions nettement plus large que dans la pratique industrielle.

Le chapitre V est consacré a la caractérisation microstructurale. I considere les
influences de la composition chimique et des conditions de refroidissement sur la
nature et la dispersion des différentes phases constitutives.

Enfin, le dernier chapitre relie dans un premier temps les variations de la
microstructure aux mécanismes des transformations de phases. Il propose ensuite
une premiere interprétation de l'évolution des propriétés mécaniques avec la
microstructure.






CHAPITRE I

LES TRAITEMENTS TH%IEIRJMIC@]MI]E@A‘%]NII[@U]ES°
ETUDE BIBLIOGRAPKHIQUIE

1.1) INTRODUCTION

Le laminage a chaud des plaques a été pendant de nombreuses années une
simple opération de mise en forme. La garantie des propriétés mécaniques finales
du produit était alors obtenue par traitements thermiques aprés laminage.

Depuis maintenant une trentaine d'années, le laminage est devenu un outil
métallurgique permettant d'obtenir directement les propriétés mécaniques
souhaitées sans traitements thermiques ultérieurs. Cette évolution du laminage a
chaud résulte des nombreuses études qui ont été réalisées afin de mieux
comprendre les modifications microstructurales au cours du cycle
thermomécanique.

1.2) EVOLUTION DES FILIERES DE PRODUCTION
1.2.1) Le traitement de normalisation

La normalisation est la filiere de production la plus ancienne. A I'origine, le
lamineur se contentait d'assurer la mise en forme du produit. Le laminage débutait
vers 1250°C - 1300°C et se terminait entre 1000°C et 950°C [1]. Ces températures de
laminage élevées assuraient une faible résistance du métal a la déformation. La
structure métallographique finale, composée de ferrite de type Widmanstétten et de
perlite, était grossiére et ne conduisait pas a de bonne propriétés mécaniques [2]. Le
traitement thermique de normalisation (chauffage vers 900°C et refroidissement a
I'air), effectué apres laminage pour affiner la structure, et le choix de la composition
chimique assuraient généralement le respect des caractéristiques mécaniques
souhaitées. Une addition importante d'éléments d'alliage tels que le carbone ou le
manganése conduit en effet, & un durcissement de solution solide. La figure 1
illustre l'influence de la teneur en soluté sur la contrainte d'écoulement.



Le développement des construction soudées, et l'utilisation a basse
température des aciers a mis en évidence les limitations d'une trop grande addition
Ce type de nuance conduisait en effet a la formation de

en éléments d'alliage.

fissures dans la zone affectée par la chaleur de soudage au voisinage du métal
déposé. Cet effet provient du caractere trempant donc fragile des structures formées.
Pour supprimer ce défaut, il faut limiter les teneurs en éléments gammagenes,
notamment en carbone, afin de garantir l'aptitude au soudage des aciers. Par
ailleurs, les conditions d'utilisation de plus en plus séveéres (régions arctiques,
exploitations off-shore en mers profondes) a nécessité de considérer la résistance a la
rupture fragile des aciers comme une propriété importante. La figure 2 montre a
titre d'exemple l'effet néfaste d'une augmentation de carbone, donc du taux de
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Figure 1: Effet durcissant des solutés [3].
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L'évolution des exigences d'emploi, et les nouvelles techniques d'assemblage
ont donc conduit a la recherche de nouvelles solutions, autres que la normalisation,
pour obtenir les propriétés mécaniques requises et une bonne aptitude au soudage.

1.2.2) Le laminage normalisant

La premiére étape dans l'évolution des techniques a été d'envisager la
suppression du traitement de normalisation pour des raisons économiques et de
productivité. Des 1930, il était acquis que les conditions de laminage avaient une
influence importante sur les propriétés des t6les brutes de laminage a chaud. Mais il
a fallu cependant attendre encore de nombreuses années pour que le laminage des
produits sans traitements ultérieurs soit réalisé. Par cette filiere, les produits
laminés sont de méme composition chimique que ceux issus du traitement
thermique de normalisation. Les caractéristiques mécaniques sont également a peu
prés équivalentes. Cette suppression du traitement thermique a été rendue possible
en abaissant la température de fin de laminage de fagon & apporter une légere
déformation de l'austénite juste avant transformation. Cette filiere est aujourd'hui
encore utilisée pour la fabrication de plaques pour lesquelles la normalisation ou le
laminage normalisant sont imposés par le cahier des charges des clients [4].

1.2.3) Le laminage a température contrélée

Le laminage normalisant a permis de supprimer l'opération de traitement
thermique post-laminage, mais n'a pas résolu les problemes liés aux nouvelles
exigences du marché. Ces exigences sont, on le rappelle, 'amélioration de la
soudabilité et l'utilisation des produits dans des conditions de température trés
séveres. Par ailleurs, la demande d'aciers toujours plus résistants (limite d'élasticité
et charge a la rupture élevées) n'a pas cessé de croitre au cours des années. Ces
différents impératifs ont donc nécessité la mise au point d'une nouvelle filire de
production. Le laminage a température contrdlée s'est ainsi développé depuis le
début des années 1960. Il permet de donner au produit brut de laminage  chaud les
propriétés mécaniques requises, tout en limitant 'addition d'éléments d'alliage. Le
développement de ce procédé résulte de nombreuses études réalisées dans le
domaine des relations structures - propriétés et de l'influence des parametres de
laminage (température, déformation) sur la microstructure.



1.2.3.1) Bases métallurgiques du laminage contrglé

Parmi les différentes solutions connues pour améliorer les caractéristiques
mécaniques, seul l'affinement de la structure s'avére efficace pour accroitre
simultanément la limite d'élasticité (relation de Hall et Petch) et la ténacité (relation
de Cottrel et Petch, énergie critique de propagation des fissures Gi¢) du métal. C'est
pourquoi, l'axe principal de recherche a été orienté vers cette solution.

Les efforts de déformation mis en jeu a chaud, l'évolution du métal a haute
température, et la relation entre ces deux parametres, ont fait 1'objet, dés le début
des années 1960, de recherches importantes a I'Institut de la Recherche
SIDérurgique (IRSID). Les progres effectués dans l'étude des traitements
thermomécaniques sont diis entre autres au développement de méthodes d'essais
mécaniques permettant de simuler a I'échelle du laboratoire les déformations
importantes et trés rapides que subit le métal au cours du laminage a chaud. L'essai
de torsion a chaud développé a I'IRSID [5] est I'une des techniques utilisées pour
simuler les déformations de laminage. Les résultats de ces essais sont significatifs de
I'évolution structurale du matériau sous l'effet conjoint de la température et de la
déformation imposées. Quel que soit le matériau, les courbes contrainte-
déformation, enregistrées au cours de cet essai présentent toujours un maximum
au dela duquel il y a adoucissement du métal. La forme de ces courbes a
parfaitement été corrélée a 1'évolution de la microstructure. La figure 3 illustre
schématiquement 1'évolution de la structure au cours de la déformation.
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Figure 3: Enregistrement contrainte-déformation au cours de l'essai de torsion
a chaud. Corrélation avec I'évolution de la microstructure [1].



La partie croissante de la courbe correspond a la consolidation de l'austénite,
c'est a dire a l'augmentation de la densité de dislocations au sein des grains
d'austénite. Le métal ainsi consolidé par la déformation plastique a haute
température cherche un retour a l'équilibre par un processus de recristallisation. On
distingue deux types de recristallisation: la recristallisation dynamique et la
recristallisation statique. La recristallisation dynamique est un processus
d'évolution microstructurale simultané a la déformation plastique (figure 4). En
d'autres termes, elle intervient pendant la déformation (partie décroissante de la
courbe de la figure 3. Dés la cessation de la déformation a chaud qui a donné lieu a
la structure de recristallisation dynamique, celle-ci peut encore évoluer par
grossissement du grain austénitique. On parle dans ce dernier cas de recristallisation
postdynamique ou métadynamique [6, 7].
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Figure 4: Evolution de la structure austénitiqgue @ haute température pendant
I'opération de laminage. Cas de la recristallisation dynamique.

Dans la pratique du laminage, les conditions de grandes déformations
nécessaires a la recristallisation dynamique sont rarement atteintes. Le métal se
trouve donc dans un état consolidé a la sortie de l'emprise du laminoir, et la
recristallisation statique peut ensuite avoir lieu (figure 5). La recristallisation
statique n'apparait qu'aprés interruption de la déformation et un certain temps
d'incubation.



Figure 5: Evolution de la structure austénitique d haute température pendant
l'opération de laminage. Cas de la recristallisation statique.

La recristallisation statique est d'une grande importance puisqu'elle permet
I'affinement du grain. Cependant, cette évolution de la microstructure de
l'austénite dépend du domaine de températures o a lieu la déformation, comme
l'illustre la figure 6. Trois domaines de température se distinguent:

- Dans le domaine I des plus hautes températures, le grain grossier
d'austénite (y) s'écrouit puis recristallise rapidement. La température
élevée permet une croissance du grain recristallisé. Si cette opération est
répétée plusieurs fois successivement, le grain 7y recristallisé sera encore
grossier, mais cependant plus fin que le grain initial.

- Dans le domaine II des températures intermédiaires, la recristallisation
statique est plus lente, mais elle peut conduire a une structure
austénitique trés fine (cas IIc). Il faut veiller a ce que la recristallisation soit
complete, contrairement au cas Ila, mais sans grossissement préférentiel
de certains nouveaux grains (cas IIb).

- Dans le domaine III des plus basses températures, la cinétique de

recristallisation est trop lente, celle-ci devient impossible, et les
déformations successives s'additionnent.
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Figure 6: Evolution schématique de la structure austénitique au cours
du laminage selon la température de déformation [1].

Il fut d'ailleurs établi que la structure idéale aprés la derniere passe de
laminage a chaud était une structure austénitique fine, homogene et écrouie (stade
IIc, puis III de la figure 6). Cette structure écrouie en fin de laminage ne peut pas étre
obtenue dans le cas des aciers au carbone manganése, car la recristallisation de
l'austénite est trés rapide aprés déformation (temps d'incubation trés faible), et ceci
méme pour des températures proches du point de transformation y — o. Ce n'est
que depuis l'introduction d'éléments de microalliage tels que le niobium ou le
vanadium, que le stade III de l'austénite avant transformation est accessible.
L'addition de ces éléments de microalliage a été étudiée des 1959. Outre leur effet de
durcissement par précipitation, ils présentent une caractéristique trés intéressante
qui est de retarder la recristallisation de l'austénite. Le niobium a pris peu a peu le
pas sur le vanadium, moins efficace et plus cher [1].

1.2.3.2) Role du niobium dans le cadre du laminage contr6lé
1.2.3.2.a) Accélération de la précipitation par la déformation

La précipitation du niobium dans l'austénite a été étudiée au début des
années 1970 par LE BON et al [8, 9] a I'aide de mesures de dureté. Aprés maintiens
isothermes dans le domaine austénitique, précédés ou non d'une déformation, les
divers échantillons sont trempés puis revenus. Au cours du revenu, le niobium
resté en solution aprés trempe va précipiter et durcir le matériau. Plus le niobium
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aura précipité dans l'austénite avant trempe, plus la dureté mesurée aprés revenu
sera faible. IRVINE [10] et JONAS [11] ont en effet montré que la précipitation du
niobium dans l'austénite est trop grossiere pour contribuer au durcissement de
I'acier. La figure 7 illustre les mesures de dureté effectuées.
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Figure 7: Effet de la précipitation induite du niobium sur la dureté aprés revenu d‘une heure a
600°C d‘aciers a 0,17% de carbone. La précipitation induite résulte d'une déformation
par torsion a 900°C suivie dun maintien de t secondes a 900°C [9].

La figure ci-dessus indique que la précipitation des carbonitrures de niobium
dans l'austénite est d'autant plus rapide que le taux de déformation est élevé.
WEISS et JONAS [12] ont plus récemment déterminé les cinétiques de précipitation
du niobium induite par la déformation de l'austénite a l'aide d'essais de
compression a chaud (figure 8). Ils montrent ainsi que la précipitation statique du
niobium dans l'austénite est accélérée d'un facteur 10 par une prédéformation de
5%. Si la précipitation est concomitante de la déformation (précipitation
dynamique), la précipitation des carbonitrures de niobium est encore plus rapide.
Par ailleurs, la température du "nez" de précipitation (temps d'incubation minimal)
est plus basse dans le cas d'une austénite déformée par rapport a une austénite
recristallisée. L'accélération de la précipitation au sein d'une austénite écrouie a été
attribuée d'une part a I'augmentation de la densité de dislocations dans l'austénite,
qui servent de sites préférentiels de germination aux précipités [11, et 13 a 16], et
d'autre part a l'augmentation de la densité de lacunes, due a la déformation, qui
accroit la vitesse de diffusion du niobium. [11, 13, 14, 16, 17]. ROTHWELL [13] a
effectivement vérifié l'efficacité des dislocations sur la germination des précipités a
partir d'études microscopiques sur répliques d'extraction. Il a observé une
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Figure 8: Cinétiques de précipitation du niobium dans l'austénite [12].

précipitation non pas répartie uniformément dans les grains, mais répartie
principalement suivant une structure réticulaire différente du réseau défini par les
joints de grains de l'austénite. ROTHWELL a identifié cette structure réticulaire a la
sous-structure de dislocations dans les grains d'austénite. La précipitation
préférentielle de carbures de niobium sur les dislocations d'une austénite écrouie a
également été observée dans des aciers inoxydables austénitiques [18, 19].

1.2.3.2.b) Retard a la recristallisation

Parallelement a I'étude de la précipitation du niobium dans l'austénite, sous
l'effet d'une déformation, les différents auteurs [8 & 14, et 20 & 25] ont examiné
l'interaction entre la précipitation induite par la déformation et la recristallisation
de l'austénite. La comparaison des cinétiques de recristallisation de I'austénite, dans
le cas d'aciers additionnés ou non de niobium, montre un effet retardateur du
niobium sur la recristallisation, méme si cet élément est additionné en tres faible
quantité (quelques centaines de ppm). LE BON et al [9], ont en particulier déterminé
les cinétiques de recristallisation de l'austénite écrouie d'un acier de référence au
carbone-manganése, et d'un acier microallié au niobium par simulation du
laminage sur machine de torsion. La figure 9, montre une trés grande différence
d'allure entre les cinétiques de recristallisation des deux aciers. En effet, dans le cas
de l'acier au niobium, la recristallisation de l'austénite est considérablement
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Figure 9: Cinétiques isothermes de recristallisation et diagramme R.T.T.
(Recristallisation-Temps-Température) de l'austénite écrouie [8].
a) acier de référence. b) acier au niobium.
F.R.(%): Fraction d’austénite recristallisée.
TD (°C): Température de déformation.

retardée, et présente un "nez" pour une température voisine de 900°C.
L'interprétation des différences d'allure entre les cinétiques de recristallisation d'un
acier au carbone-manganese et d'un acier microallié au niobium revient & WEISS et
JONAS [12], qui ont montré, a l'aide d'essais de compression a chaud, que la
recristallisation de l'austénite est fortement influencée par l'état dans lequel se
trouve le niobium: en solution ou précipité. La comparaison des cinétiques de
recristallisation et de précipitation dynamique met en évidence différents cas selon
la température de déformation (figure 10). Le retard a la recristallisation observé a la
figure 10a, engendré par la présence du niobium, ne peut pas étre attribué a la
précipitation de carbonitrures de-niobium a hautes températures (950-1000°C) et a
basses températures (800-825°C), puisque cette précipitation n'apparait qu'apres le
début de la recristallisation. C'est pourquoi, le retard ne peut étre associé qu'a la
présence du niobium en solution. Le niobium en solution est d'autant plus efficace
que la température de déformation est basse (figure 10b). En d'autres termes, lorsque
le temps d'incubation pour la précipitation, Ps, est plus grand que celui nécessaire a
la recristallisation contrélée par le niobium en solution Rs(S), la courbe R.T.T.
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présente une dépendance normale vis & vis de la température (figure 10c), avec un
effet retardateur du niobium en solution solide par rapport a l'acier de référence au
carbone-manganése. A l'opposé, lorsque Ps est plus court que Rs(S), la germination
et la croissance de nouveaux grains sont sévérement retardées. Ces résultats
suggerent donc que le "nez" de recristallisation, observé pour une température de
900°C, est attribuable au niobium en cours de précipitation.
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Figure 10: Cinétique de recristallisation de 'austénite. Effet du niobium [12].
a) Comparaison des cinétiques de recristallisation de l'austénite en
présence ou non de niobium.
b) Représentation schématique de l'effet du niobium en solution sur
la recristallisation de l'austénite.
¢) Superposition des cinétiques de recristallisation et de précipitation.

Le retard important 2 la recristallisation engendré par la précipitation du
niobium peut s'expliquer par la précipitation préférentielle sur les dislocations,
comme l'a observé entre autres ROTHWELL [13] dés 1972. Le phénomene a été
modélisé plus récemment par DUTTA et al [24, 25]. Ces précipités, en épinglant les
dislocations, limitent leurs déplacements et leurs réarrangements a l'intérieur des
parois des cellules d'écrouissage. En conséquence, la germination et la croissance de
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nouveaux grains sont ralenties. Cependant, et en accord avec les prévisions
théoriques [15, 16], différents auteurs [26 a 28] ont également montré que le niobium
précipite aux joints de grains de l'austénite déformée, et que cette précipitation est
antérieure a la précipitation intragranulaire sur le réseau de dislocations.
Admettant, que la germination des nouveaux grains s'effectue principalement par
la migration des anciens joints de grains de l'austénite déformée, ces auteurs
suggerent que le retard a la recristallisation est plutét dG a l'ancrage des joints de
grains par les précipités intergranulaires de niobium. Bien que les deux approches
semblent s'opposer, on peut penser que les deux mécanismes existent de fagon
additive. Ces deux phénomenes, liés a la précipitation du niobium, ont pour
conséquence une taille de germes inférieure a la taille critique nécessaire au
développement de la recristallisation.

De méme, l'action du niobium en solution solide sur la recristallisation de
l'austénite peut s'expliquer par un effet de ségrégation du niobium sur les
dislocations, et les joints de grains. Epinglage cependant moins efficace que celui
provoqué par le niobium précipité. Par ailleurs, le niobium en solution solide a un
effet retardateur sur la recristallisation beaucoup plus important que le vanadium et
I'aluminium. MICHEL et al [29] expliquent que ce résultat ne peut pas étre
entidrement dii 2 un effet de taille, car la différence relative des diametres
atomiques des atomes de soluté par rapport a l'austénite vaut respectivement 15, 6
et 12% pour ces trois éléments. Bien qu'il n'existe pas de données sur les effets de
module et de structure électronique dans le domaine de température étudié, ils
rappellent cependant quABRAHAMSON [30] a observé que l'effet retardateur des
métaux de transition en addition dans le fer, sur la recristallisation de la ferrite,
pouvait étre représenté simplement en fonction de la structure électronique, sans
toutefois en donner la raison. On retrouve sur son diagramme, en particulier, l'effet
supérieur du niobium par rapport au vanadium.

1.2.3.2.c) Effet du corroyage de I'austénite sur la transformation y — «

La réduction de la taille des grains d'austénite par une succession d'étapes de
corroyage et de recristallisation conduit a la formation d'une ferrite fine apres
transformation. Ce processus est employé pour le laminage contrlé des aciers au
carbone-manganese, pour lesquels la recristallisation de l'austénite est possible
méme aux plus basses températures de laminage. Dans le cas des aciers microalliés
au niobium, la structure ferritique présente, pour des conditions de traitements
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thermomécaniques identiques, une plus petite taille de grains par rapport au aciers
C-Mn. Cette plus faible taille de grains résulte de la déformation de l'austénite avant
transformation [4] (figure 11).
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Figure 11: Influence de la déformation de l'austénite sur la taille de grain de ferrite [4].

L'influence de I'état de recristallisation de I'austénite sur la transformation y — a et
sur les courbes des diagrammes TRC des aciers HSLA (High Strength Low Alloys) a
été rapportée initialement par SMITH et SIEBERT [31] pour des aciers alliés au
molybdéne et au bore. Leur étude a mis en évidence une avancée du domaine
ferritique vers des temps de plus en plus court et une augmentation de la
température Arz de transformation avec l'accroissement du degré de déformation
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de l'austénite. DESALOS et al [32] ont observé le méme phénoméne sur un acier
microallié au niobium (figure 12).
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De méme, OUCHI [33] a montré que la température Arz de transformation
Y — o dépend fortement du taux de réduction de laminage et de la température de
déformation dans le cas des aciers microalliés au niobium, contrairement aux aciers
au carbone manganése non microalliés, pour lesquels la structure austénitique est
non écrouie avant transformation (figure 13). Les températures et les cinétiques de
transformation ferritique dépendent essentiellement de la composition chimique,
de la vitesse de refroidissement et de la taille des grains d'austénite. Cet aspect était
jusqu'alors bien documenté. Les différents travaux précités [31, 32, 33] ont révélé de
plus l'effet important de 1'état de recristallisation de l'austénite sur les
transformations.

1.2.3.2.c.a)_Accélération de la_cinétique de transformation

Dans une structure non déformée, la germination de la ferrite a lieu
préférentiellement aux joints de grains de l'austénite. Plus le grain austénitique est
fin, plus la surface de joints de grains est importante, et donc plus le nombre de sites
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potentiels pour la germination de la ferrite est élevé: A l'opposé, si le grain
austénitique est écroui, la germination a lieu non seulement sur les joints de grains,
mais également a l'intérieur du grains sur des défauts tels que les joints de macle et
les bandes de déformation [34]. KOSAZU [34] a ainsi montré (figure 14) que la
densité de bandes intragranulaires et que la surface réelle de joints de grains
croissent avec l'augmentation du taux de déformation dans le domaine de non
recristallisation de l'austénite.

Afin de comptabiliser I'ensemble des sites de germination, KOSAZU [34] a
introduit un paramétre Sv qui correspond a une surface effective de joints de grains
par unité de volume, et qui prend en compte la densité de bandes de déformation et
I'élongation des grains austénitiques. Si I'on porte sur un graphique la taille des
grains ferritiques aprés transformation en fonction de la surface effective de joints
de grains Sv, on observe (figure 15) que la taille du grains ferritique décroit avec
I'augmentation de Sv, et ce d'autant plus rapidement que la structure austénitique
est-écrouie avant transformation.

Cependant, la figure 15 révele également que pour une méme valeur de Sv,
la taille des grains de la ferrite obtenue a partir d'une austénite équiaxe est plus
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Figure 14: Dépendance de la surface de joints Figure 15: Dépendance de la taille de grains
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réduction dans le domaine de non austénitique [34].

recristallisation pour un acier a
0,03% de niobium [34].

élevée que lorsque l'austénite est déformée. Ceci indique donc, que I'augmentation
de la surface effective de joints de grains n'est pas le seul facteur a prendre en
compte pour expliquer l'accélération de la cinétique de germination, exprimée par
l'apparition d'un nombre de germes par unité de temps. En fait, pour un méme Sv,
c'est 2 dire pour un nombre identique de sites potentiels de germination, il existe
un plus grand nombre de sites actifs si 'austénite est préalablement déformée. Pour
expliquer cette augmentation du taux de germination par unité de surface,
ROBERTS [35], SANDBERG [36] et TAMURA [37] ont suggéré que la déformation de
l'austénite conduit & la formation de crans ou d'ondulations a la surface des grains
par migration locale des joints. Comme l'illustre la figure 16, 1'énergie d'activation
de la germination est plus faible si celle-ci se produit au contact de ces crans plutét
que le long d'un joint de grains planaire. Dans le cas d'une germination sur un

cran, l'énergie d'interface austénite - ferrite est réduite de (0 - ).r.y1., dans

I'hypotheése d'une énergie de joint indépendante de l'orientation
De l'ensemble de ces travaux, il résulte que l'accélération de la cinétique de

germination, provoquée par la déformation de l'austénite dans le domaine de non
recristallisation, est liée: (1) a l'augmentation de la surface de joint de grains,
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Figure 16: Schéma représentant la germination de la ferrite sur un joint
de grain planaire et sur un cran de joint, d'apreés [37].

(2) a 'augmentation du taux de germination par unité de surface de joint de grains,
et (3) a la formation de nouveaux sites de germination tels que les bandes de
déformation et les macles. L'augmentation du taux de germination (2) mentionné
ci-dessus reste selon les différents auteurs [35 & 37] le facteur principal qui explique
l'accélération des cinétiques de transformation. Pour étre complet, il faut également
mentionner que OUCHI et ses collaborateurs [33] ont proposé que la précipitation du
niobium, induite par la déformation, et localisée aux joints de grains et sur les
bandes de déformation, pourrait rendre compte d'une accélération de la
germination de la ferrite. Leur hypothese est que le niobium en solution solide
stabiliserait la structure austénitique en abaissant 1'énergie des joints de grains, et
qu'il diminuerait ainsi la vitesse de germination de la ferrite. Si le niobium
précipite, la formation de Nb(C, N) releverait alors d'une part I'énergie des joints de
grains, et d'autre part réduirait la teneur en carbone en solution. L'austénite serait
alors déstabilisée, et la germination de la ferrite accrue [38].

INAGAKI [39] a par ailleurs étudié la cinétique de croissance des grains
ferritiques. Si "l" est la longueur et "w" la largeur du grain ferritique, mesurées

respectivement parallélement et perpendiculairement aux joints de grains de
l'austénite, ces parametres vérifient les lois de croissance isotherme suivantes:

1 = o.(t-tg)1/2 w = B.(t-tg)1/2 A la température T
P

ot & et B sont des constantes indépendantes du temps et ty est le temps d'incubation
de la transformation.
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La figure 17 illustre les mesures de o et B en fonction de la température de
transformation pour une austénite recristallisée ou déformée.

Temperature (°C)

7 ,
20 ?o 730 710 65})04
1250%
| i
15 P———
~ B
—ra —0
.U
Q
o
E
'U
‘o 1o} Deformation
= 0%
(=%
_
o
: /
5___ a2
a o le)
e (o]
B .__.-—/-\56"
_“_:__'a‘—. ./ .
I} 1 1 i 1
9.8 10.0 10.2 10.4
VARG R )

Figure 17:  Effets de la déformation et de la température de transformation
sur les constantes a et 8 des lois de croissance isotherme d‘un acier
40,1 %C - 13 %Mn - 0,04 %Nb. Austénitisation & 1250°C.
Déformation de 0% ou de 56% a 830°C [39].

La déformation dans le domaine de non recristallisation conduit a une
réduction importante de « et 3, et notamment de ce dernier facteur, qui correspond
a la croissance du grain ferritique perpendiculairement aux joints de grains de
I'austénite. Le ralentissement de la croissance des germes de ferrite formés sur les
joints de grains austénitiques permet la germination intragranulaire de nouveaux
grains de ferrite sur des sites moins favorables [39]. Ceci a pour effet global
d'accroitre encore plus la cinétique de transformation.

1.2.3.2.c.B)_Augmentation de la température de transformation

L'accélération de la germination de la ferrite due au corroyage de l'austénite
des aciers microalliés conduit naturellement & une augmentation de la température
de transformation Arz pour une vitesse de refroidissement donnée, comme le
montre le diagramme TRC schématisé a la figure 18. Cependant, la déformation
accroit également I'énergie interne stockée dans l'austénite [40]. L'augmentation de
I'enthalpie libre de l'austénite conduit alors a un accroissement de la température
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de transformation (figure 19), de fagon a relaxer I'énergie emmagasiner. La figure 19
a été tracée en tenant compte d'un effet de température sur l'énergie stockée et dans
I'hypothese d'une enthalpie de transformation AGy/a constante.
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Figure 18: Effet de l'accélération de la germination sur la température de transformation Arj.
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L'addition des effets de l'augmentation de la germination et de
l'accroissement de I'énergie interne dans l'austénite provoque a la fois un décalage
des courbes de transformation vers les temps les plus court et vers des températures
plus élevées (figure 20).

>

Température

Augmentation
de I'énergie
interne dans

I'austénite

Accélération ,
dela ,
germination ¢

Figure 20: Décalage des courbes de transformation sous l'effet du corroyage de l'austénite.

En résumé, l'addition de niobium dans les aciers bas carbone retarde la
recristallisation de l'austénite. Si le laminage est poursuivi dans le domaine de non
recristallisation, le corroyage de l'austénite conduit a l'accélération de la
transformation austénito-ferritique. Cette augmentation de la cinétique de
transformation résulte d'une densité de sites de germination plus élevée et explique
l'affinement de la structure ferritique des aciers microalliés. Le cas des aciers
microalliés montre que la germination l'emporte sur la croissance des grains,
pourtant favorisée par une valeur plus élevée de Ars.

1.2.4) La trempe et le revenu
Cette filiere est utilisée pour la production d'aciers de construction a trés

haute limite d'élasticité, comprise entre 500 et 1000 MPa, et d'aciers résistant a
I'abrasion. Ces propriétés sont obtenues par un traitement de trempe directe apres
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laminage avec une vitesse de refroidissement la plus élevée possible, jusqu'a une
température de fin de refroidissement qui doit étre inférieure & 200°C [41]. Les
structures formées dans 1'épaisseur de la tole sont constituées de bainite et de
martensite. Ces structures sont trés résistantes (limite d'élasticité et charge a la
rupture élevées), mais peu ductiles et peu résilientes. Le traitement de revenu apres
trempe permet de restaurer les propriétés de ductilité et de résilience, au prix d'une
légere chute des propriétés de traction [4].

I1.2.5) Refroidissement accéléré doux apreés laminage

Le refroidissement accéléré apres laminage a chaud est une technique
employée depuis les années 1960 sur les trains a bandes pour tbles minces [42 a 44].
Ce n'est que plus récemment que le refroidissement accéléré doux (RAD) a été
introduit dans la chaine de production des tOles épaisses. La premiére ligne de
refroidissement accéléré pour plaques a été installée en 1979 dans les usines de
Nippon Kokan au Japon, suite aux travaux de OUCHI et al [45]. Cette technique
présente des intéréts économiques par rapport a la trempe directe (absence de
revenu) et améliore la planéité des tbles. Par ailleurs, l'apport du RAD apres
laminage a chaud des plaques permet soit d'accroitre la résistance des aciers, ou soit
de réduire la teneur en éléments d'alliage pour un méme niveau de propriétés
(figure 21), de fagon a améliorer la soudabilité [46, 47]. Par ailleurs, I'amélioration
des caractéristiques de traction ne détériore pas les propriétés de résilience [48].
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Figure 21: Relation entre le carbone équivalent et la résistance a la rupture en traction. Comparaison
des propriétés brutes de laminage et aprés refroidissement accéléré [47]. CR: Controlled
Rolling = Laminage a température contrélée. ACC: Accelerated Controled Cooling = RAD.
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1.2.5.1) Les parametres du refroidissement accéléré

Le refroidissement accéléré aprés laminage est caractérisé par différents
parametres: la vitesse de refroidissement (Vr), la température de début de
refroidissement (TDR) ainsi que la température de fin de refroidissement accéléré
(TFR). Apreés cette étape de refroidissement accéléré, les toles continuent de se
refroidir jusqu'a la température ambiante par refroidissement naturel a l'air.
L'optimisation des parametres du refroidissement accéléré dépend de la
composition chimique et des conditions de laminage & chaud. En effet, la
trempabilité de l'acier et la structure austénitique développée par le laminage
peuvent influencer de fagon remarquable les propriétés et les microstructures
obtenues pour des conditions spécifiques de refroidissement.

12.5.2) Variations des propriétés mécaniques et de la microstructure avec les

conditions de refroidissement

Depuis le début des années 1980, le refroidissement accéléré a fait I'objet de
bon nombre d'études et de congres [37, 45 a 56]. Nous en donnerons ici les
principaux résultats.

1.2.5.2.a) Effet de la température de début de refroidissement

Dans le cas du laminage austénitique (Température de Fin de Laminage
TFL > Arz), PERDRIX [47] a montré qu'une variation de la TDR a peu d'effet sur les
propriétés mécaniques tant que cette TDR reste supérieure a la température de
transformation vy --->a.

1.2.5.2.b) Effet de la vitesse de refroidissement

La figure 22 donne 2 titre d'exemple I'évolution des propriétés de traction
(limite d'élasticité: YS, résistance a la rupture: TS) et de résilience (température de
transition ductile-fragile a 50% de cristallinité: 50% FATT) avec la vitesse de
refroidissement et les conditions de laminage de différents aciers dont la
composition de base est de 0,1-0,15% C, 0,3% Si et 1,4% Mn. Cette figure révele d'une
part que l'amélioration de la résistance a la traction avec l'augmentation de la
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vitesse de refroidissement est plus importante pour les aciers microalliés que pour
les acier au silicium - manganese, et que d'autre part, les températures
d'austénitisation et de fin de laminage influent de fagon appréciable sur 1'évolution
de ces propriétés. Par ailleurs, les propriétés de résilience (température de transition
ductile - fragile) sont peu affectées par une variation .de la vitesse de refroidissement
si la structure austénitique en fin de laminage est fine et écrouie (TFL = 800°C). A
I'opposé, I'augmentation de la trempabilité, résultant d'une austénite plus grossiere
aprés un réchauffage a 1200°C et une température de fin de laminage de 900°C,
conduit & une détérioration significative des propriétés de résilience avec
l'augmentation de la vitesse de refroidissement.
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1.2.5.2.c) Effet de la température de fin de refroidissement

Quelle que soit la composition chimique, les propriétés de traction semblent
croitre de fagon continue avec I'augmentation de la vitesse de refroidissement et les
propriétés de résilience sont généralement peu affectées par ce parametre (figure 22).
Au contraire, leurs évolutions avec la TFR sont beaucoup plus singuliéres. La
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figure 23 présente a cet égard I'évolution des propriétés mécaniques avec la baisse de
TFR (Finish-Cooling Temperature), pour une vitesse 10°C/s, de trois aciers non
microalliés, se distinguant par leurs teneurs en carbone et/ou en mangangse.
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Figure 23: Variations des propriétés de traction et de résilience de différents aciers avec la
température de fin de refroidissement et la composition chimique. Vr = 10°C/s [50]

Pour l'acier haut carbone - bas manganese, la limite d'élasticité et la charge de
rupture augmentent respectivement d'environ 70 et 50 MPa entre le
refroidissement a l'air et le RAD mené jusqu'a une TFR d'environ 500°C puis se
stabilisent si la TFR continue d'étre abaissée. Parallélement, la température de
transition ductile-fragile n'est pas affectée par le refroidissement. Au contraire,
l'acier haut carbone - haut manganése présente une quasi-constance de la limite
d'élasticité vis a vis de la TFR, alors que les propriétés de résilience se dégradent de
facon continue avec la baisse de la TFR. Enfin pour l'acier bas carbone -
haut manganese, si la TFR devient inférieure a 500°C, la limite d'élasticité se
dégrade brutalement d'environ 100 MPa et la température de transition de
résilience de 20°C. Il faut noter par ailleurs qu'entre ce dernier acier et le premier
cité, I'évolution des propriétés mécaniques avec la TFR est totalement différente
malgré un carbone équivalent (Ceq) identique.
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Pour les aciers microalliés, l'évolution des propriétés mécaniques est
analogue a celle des aciers bas carbone - haut manganése cités ci-dessus, comme en
atteste la figure 24, si ce n'est qu'aprés avoir chuté brutalement a partir d'une
certaine TFR, la limite d'élasticité semble remonter quelque peu aux plus basses
températures de fin de refroidissement. Par ailleurs, I'augmentation de la charge de
rupture est plus importante pour les aciers microalliés.
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Figure 24: Variations des propriétés de traction et de résilience d'un aciers a 0,03% Nb
avec la température de fin de refroidissement. Comparaison avec un acier
haut carbone - haut manganeése non microallié. Vr = 10°C/s [37]

Du point de vue métallurgique, 1'évolution des différentes propriétés
mécaniques avec les parametres du refroidissement accéléré est attribuée (1) a
l'affinement de la structure ferritique, (2) a I'apparition de phases trempantes telles
que la bainite et la martensite en lieu et place de la perlite, observée apres
refroidissement a l'air, et (3) a l'augmentation du durcissement de précipitation
dans le cas des aciers microalliés. Cependant, comme cela est illustré notamment
par les figures 23 et 24, il est difficile de définir des régles générales quant aux
variations des propriétés mécaniques avec les parameétres du refroidissement,
puisque la composition chimique des aciers a un effet majeur sur ces évolutions,
rendant ainsi chaque cas comme un cas d'espece particulier. Toutefois, les
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corrélations envisageables entre la microstructure et les propriétés mécaniques
restent toujours vraies pour une structure donnée.

Dans ce contexte, I'objet de la présente étude est.d'analyser les effets d'une
addition de nickel et de niobium sur les microstructures et les propriétés
mécaniques d'aciers a 0,1 % de carbone et 1,5 % de manganése, aprés laminage a
température controlée et refroidissement accéléré. L'étude microstructurale portera
entre autres sur l'effet de la distribution des phases, cet aspect étant jusqu'alors peu
documenté.
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CHAPITRIE II

NMATERIAUX ET PROCEDURES
EXPERIMENTALES

I1.1) PLAN D'EXPERIENCE
I1.1.1) Composition chimique

Dans le cadre du développement d'aciers a haute limite d'élasticité et a
propriétés de résilience améliorées, pour la construction métallique et off-shore,
trois nuances chimiques d'aciers sont étudiées (tableau 1).

Nuance C | Mn P S Al Si N Ti Ni | Nb
A 9 (1502 85 | 14 | 24 | 293 | 3,7 9 - -
B 9 (1509 91| 08 | 23 | 301 | 38 9 398 -
C 91 {1509 | 10 05| 29 | 305 | 36 11 | 403 | 15

Tableau 1: Composition chimique des trois nuances d‘aciers étudiées, exprimée en
milliémes de pourcents pondéraux (10-3 %).

Ces nuances d'aciers, bas phosphore, bas souffre, calmés a l'aluminium,
présentent des teneurs comparables en carbone, manganese, silicium, azote et
titane. La composition chimique de l'acier de base A est limitée a ces éléments. B
correspond a l'alliage A additionné de 400.10-3 % de nickel, tandis que 15.103 % de
niobium sont ajoutés dans C par rapport a B. Ces différentes compositions
chimiques sont dosées en milieu de poches de coulées continues réalisées a l'aciérie
de Dunkerque.

I1.1.2) Traitements thermomécaniques

Pour répondre aux besoins de l'étude, les différents traitements
thermomécaniques ont été réalisés sur des outils de simulation: laminoir et
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machine de refroidissement accéléré de laboratoire du Centre de Recherches et de
Développements Métallurgiques (C.R.D.M.) a SOLLAC Dunkerque. Avant
simulation, les brames des nuances étudiées ont été prélaminées 2 la tolerie forte de
Dunkerque pour amener les produits aux dimensions des produits de simulation.
Apres cette opération de prélaminage, les plaques sont découpées en lopins au
format 70 x 70 x 200 mm?3.

Outre la composition chimique, de nombreux parametres thermomécaniques
ont une forte influence sur la microstructure et le comportement mécanique des
aciers. La figure 25 résume les différents parametres du laminage austénitique en
deux phases et du refroidissement accéléré.

COMPORTEMENT
MECANIQUE

ICOMPOSTTION
CHIMIQUE > MICROSTFUCTURE

LAMINAGE TRAITEMENT
y Y RAD
A
TEMPERATURE DE [ TEMPERATURE |
PRECHAUFFAGE > DEFORMATION <= TDRDE DEBUTDE
PAR PASSE DE | REFROIDISSEMENT |
TEMPERATURE LA 1ére PHASE
To1 DE FIN DE VITESSE Vr DE
1&re PHASE 4 REFRODISSEMENT
TEMPERATURE [ TEMPERATURE |
T2¢ DE REPRISE DE €| 7FR DEFINDE
LA 28me PHASE TAUX DE | REFROIDISSEMENT |
CORROYAGE DE
TEMPERATURE | LA 2éme PHASE
TFL DE FIN DE
LAMINAGE

Figure 25: Définition des paramétres thermomécaniques ayant un effet prépondérant
sur le comportement mécanique et la microstructure des aciers obtenus par
laminage contrdlé et refroidissement accéléré [références du chapitre 1I].
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Compte tenu du nombre important de parameétres thermomécaniques
pouvant affecter les propriétés mécaniques et les microstructures, il a été nécessaire
de limiter les variables expérimentales pour cette étude. Hormis les parameétres du
refroidissement, l'ensemble des variables thermomécaniques de la figure 25 est
maintenu fixe. '

I1.1.2.1) Simulations de laminage

Pour les différentes nuances d'aciers et les différents refroidissements
envisagés, le schéma de laminage est identique. Ce schéma est calculé pour la
nuance C, microalliée au niobium, et appliquée également aux nuances A et B. Le
schéma de laminage comprend deux phases. La premiére, réalisée a haute
température, est destinée a affiner la structure par une succession de corroyages et
de recristallisations. La seconde, effectuée a plus basse température, permet
d'écrouir l'austénite puisque la recristallisation devient impossible dans le cas
d'aciers microalliés. L'opération de laminage est donc définie par des températures
d'austénitisation, de fin de 1ére phase (T®1), de reprise de la 2nde phase (T2®) et de
fin de laminage (TFL). Le taux de corroyage, défini par le rapport de 1'épaisseur a la
température de reprise T2 sur l'épaisseur finale est fixé & 4e. Cette valeur
correspond 2 la fabrication de toles pour gros tubes soudés, utilisés pour le transport
d'hydrocarbures (oléoducs et gazoducs) pour lesquels les spécifications mécaniques
sont trés séveres. Le choix des différentes températures de laminage repose sur des
considérations métallurgiques développées ci-dessous.

I1.1.2.1.a) Température d’austénitisation

Le réchauffage a pour but non seulement de rendre le métal déformable mais
également, du point de vue métallurgique, d'assurer la mise en solution des
éléments dispersoides tels que le titane, I'aluminium, le niobium ou le vanadium,
de fagon a former au refroidissement de fins précipités (nitrures, carbures ou
carbonitrures) conduisant 4 un durcissement du matériau [1, 2]. Si le durcissement
par précipitation est trés efficace pour augmenter la limite d'élasticité, cela se fait
cependant au détriment des propriétés de résilience. La température de réchauffage
doit donc étre adaptée au compromis que l'on souhaite réaliser entre les propriétés
de traction et de résilience.

En absence de mesures directes, l'estimation de la quantité maximale
d'éléments remis en solution peut s'effectuer a l'aide des produits de solubilité Ks.
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De fagon générale, la limite de solubilité Ks de 1'élément substitutionnel M (Nb, V,
Ti, Al) et de I'élément interstitiel I (C, N) a la température absolue T s'exprime
suivant une relation d'Arrhenius du type:
B
log Ks =log [M][I]= A - T (II-1)
Ou [M] et [1] représentent les pourcentages pondéraux respectifs de M et I
en solution. '

Dans le cas du niobium, les précipités formés sont généralement des
carbonitrures de niobium Nb (C, N). Du fait de la miscibilité totale des carbures et
des nitrures de niobium [3], IRVINE et al [4] ont montré que l'azote pouvait étre
considéré comme un équivalent carbone. Ils ont ainsi proposé la relation de
solubilité suivante:

12 B
log Ks = log [Nb}[C KT N ] =A- T (II-2)

Le tableau 2 donne une liste non exhaustive des constantes (A, B) figurant
dans la littérature. La figure 26 présente l'évolution des produits de solubilité Ks du
tableau 2 en fonction de la température absolue T.

Phasede | p;qhite Ks A B | Référence
précipitation
Liquide TiN [Ti][N] 5,90 16586 [5]
TiN [Ti][N] 3,93 15188 [5]
TiC [Ti][C] 5,33 10475 [5]
AIN [Al][N] 1,03 6770 [4] [6]
Austénite NDbN [ND]IN] 2,80 5800 [5]
Nb(C,N) |[INbIC+N]| 226 | 6770 4]
VN [VIIN] 3,63 8700 [6]
VvC VIIC] 6,72 9500 5]
TiN [Ti][N] 518 17611 7]
Ferrite TiC [Ti][C] 4,76 12400 7]
NbC IND][C] 1,55 10071 [8]
Tableau 2: Valeurs des constantes A et B entrant dans les produits de solubilité

des nitrures et carbures de titane, aluminium, niobium et vanadium,
Teneurs en éléments dissous exprimées en % pondéraux.
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Figure 26: Evolution avec la température du produit de solubilité Ks des carbures
et nitrures de titane, aluminium, niobium et vanadium.
Le produit de solubilité Ks de Nb (C, N) n'est pas représenté. Ce dernier
se superpose au produit Ks de NbC dans la ferrite.

Cependant, sauf si 1'on recherche la température de remise en solution totale,
les formules du type (II-1) ou (II-2), qui prennent en compte les pourcentages
pondéraux des éléments en solution, ne sont pas directement applicables pour
calculer, a partir de Ks, la fraction d'éléments en solution a une température
donnée. Une transformation de 1'équation est préalablement nécessaire. Le détail
du calcul est précisé a I'annexe I.

La figure 26 indique que la solubilité du titane est trés faible. NARITA [5] a
mis en évidence que cet élément peut former des nitrures du type TiN dans l'acier
liquide. Ces précipités grossiers n'assurent ni le controle de la croissance des grains,
ni le durcissement du matériau. Il est donc nécessaire de limiter cette précipitation
en phase liquide en ajustant les teneurs en titane et en azote dans les aciers. Pour la
précipitation de TiN dans l'acier liquide, la relation proposée par NARITA [5]
(Cf tableau 2) montre que les nitrures de titane TiN sont totalement dissous a
1600°C dans le cas de la nuance C (Ti=0,011 %, N=0,0036 %). Cependant, comme
l'illustre la figure 27, la solubilité du titane dans l'austénite reste faible. A 1300°C, la
quantité de titane en solution est de 0,002 % dans la nuance C. Par conséquent,
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quelle que soit la température d'austénitisation avant laminage (< 1250°C), le titane
ne sera pas remis en solution. Il sera en totalité lié a l'azote sous la forme de
nitrures de titane TiN, deés les hautes températures. Les nitrures de titane pourront
ainsi épingler les joints de grains de l'austénite au cours du réchauffage et éviter
ainsi une croissance importante des grains. Dans.le cas d'un rapport de
stochiométrie [Ti]/[N] < 3,42, correspondant au rapport des masses atomiques du
titane (47,9 g/mol) et de l'azote (14,008 g/mol), I'azote non consommé par le titane
peut former avec l'aluminium des nitrures de type AIN. Ainsi, entre 2.103 % et
2,25.103 % d'aluminium peuvent précipiter sous forme de AIN dans les nuances A
et B, et seulement 0,75.10-3 % dans l'acier C. Ces nitrures d'aluminium participent
également au contrdle de la croissance des grains austénitiques [9].

0,010 -

0,009 § Nuance C

0,008 3 Ti = 0,011 wt %
0,007 - N = 0,0036 wt %

;
0,006 4
0,005
0,004 4

0,003 4

Titane en solution (wt %)

0,002

0,001 3

0,000 —r—v—r—v—p Y v T —r—r—r—r—
800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500

T Y

Température (°C)

Figure 27: Solubilité du titane en fonction de la température d'austénitisation.

Dans cette étude, la température de réchauffage est donc conditionnée par la
mise en solution du niobium. Cet élément précipite sous forme de carbures puisque
l'azote est principalement lié au titane, voire a l'aluminium (Cf figure 26).

Pour la solubilité de NbC dans l'austénite la formule déterminée par
VANKEMMEL [10], ol1 apparait l'effet de la teneur en manganese sur la solubilité
du niobium, est préférée a celle mentionnées dans le tableau 2:

6770 avec [Mn] = 1,5 % dans le cadre
log [Nb][C] =18+0248 [Mn]- T (1-3) de cette étude. ’

44



La température de mise en solution totale du niobium Tsnp est donc égale a:

6770

. _ - | 11-4)
SNb 1,8+ 0,248. [Mn]g' log ([Nb]t [C]‘) |

Ou [Mn]¢, [Nb]; et [C]; représentent les teneurs totales en manganese, en
niobium et en carbone introduites dans l'acier.

Dans I'hypotheése d'une stoéchiométrie parfaite des précipités, la nuance C se
caractérise ainsi par une température de remise en solution totale du niobium
Tsnp de 1080°C. Pour I'étude présente, la remise en solution totale du niobium est
souhaitée, afin d'obtenir le durcissement maximal. Le contrdle de la taille des grains
est assuré par les nitrures de titane. En conséquence, pour toutes les conditions de
simulation, la température de réchauffage est fixée & 1100°C, et le temps de séjour
dans le four & 35 mn (durée nécessaire pour que le coeur des lopins atteigne la
température de 1100°C, plus 5 mn de maintien).

11.1.2.1.b) Température de fin de laminage TFL

L'étude porte exclusivement sur le laminage austénitique suivi d'un
refroidissement accéléré. Il est donc nécessaire que la température de fin de
laminage TFL soit supérieure a la température de transformation y 5 o des

différentes nuances.

L'IRSID [11] a proposé une formule de calcul de la température de
transformation Ars, tenant compte de la composition chimique de l'acier et de la
vitesse de refroidissement austénitique Vry aprés laminage:

AR; i e (°C) =904 - 357.C - 74.Mn + 64.5Si - 125.Ni - 70 (si B>8ppm) (I1-5)
(concentrations en % pondéraux)
o _ -0,02074
Ar3( Q= AR3chimie' Y (1-6)

Domaine de validité: 0,026% < C <0,154%
0,287% < Mn <1,574%

0,022% < Si <0,394%

0% < Nb <0,094%

0% < Ni <0,359%

Si Vry < 1°C/s alors Ar; = Arschimie
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Cette formule, bien que validée pour les teneurs en nickel inférieures a
0,359%, est utilisée dans le cas des nuances B et C pour lesquelles la concentration en
nickel est de 0,4%.

Par ailleurs, pour les aciers microalliés (cas de la nuance C), les relations de
type IRSID entre Arj et la composition chimique ne sont applicables que si le taux de
réduction de l'austénite en deca de la température de non recristallisation est au
moins égal a 50% [12, 13, 14]. Cette condition est respectée avec un laminage 4e, qui
correspond a une réduction de 75%.

Dans le cas du refroidissement a l'air (Vry = 2°C/s), les températures de
transformation Arz des différentes nuances A, B et C valent donc A partir du

modele:

Nuance A: Ar; =768°C
Nuance B: Ar; =719°C
Nuance C: Arz =719°C

Dans le cas du laminage austénitique, plus la température de fin de laminage
TFL est proche de la température de transformation Ars, plus les conditions de
transformation de la structure austénitique du métal sont favorables a la formation
de grains ferritiques fins (absence de restauration de l'austénite avant la
transformation). Il faut cependant tenir compte du temps de transfert entre le
laminoir et la machine de refroidissement, si l'on souhaite que ce refroidissement
commence avant le début de la transformation y —, o, de fagon a bénéficier du plein
effet du refroidissement accéléré. Dans ces conditions, la TFL est fixée pour
I'ensemble des simulations a 800°C.

Les premiéres simulations de laminage ont permis de déterminer a partir des
enregistrements température-temps les valeurs expérimentales de la température
de transformation. Les mesures de la température Arz conduisent aux résultats
suivants:

Nuance A: Ar3 =768°C
Nuance B: Ar3 =756°C
Nuance C:  Ar; =740°C

Hormis le cas de la nuance A pour laquelle le modele de calcul est en trés bon
accord avec les mesures de Arz, on observe pour les aciers B et C des valeurs
expérimentales supérieures aux prévisions. Ceci résulte sans doute d'une
quantification de l'effet gammagene du nickel trop importante dans la relation (II-5)
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lorsque la teneur en nickel est supérieure a 0,359%. Toutefois, quelle que soit la
nuance, la température de transformation est inférieure & 800°C. Le choix de la TFL,
fixée 2 800°C, est donc validé.

La température de réchauffage et la température de fin de de laminage étant
fixées, il reste a définir la température de fin de preniiére phase et la température de
reprise. Outre certains aspects métallurgiques, détaillés aux paragraphes suivants, le
choix de ces deux températures est également limité par des contraintes
technologiques: la puissance du laminoir, le nombre de passes a effectuer pour
obtenir le corroyage désiré au cours de la premiere et de la seconde phase de
laminage et le refroidissement interpasses qui est inévitable compte tenu des faibles
dimensions des produits de simulation.

11.1.2.1.c) Température d’arrét de la premiére phase T @1

II a été montré [15, 16], que 'optimisation des conditions de laminage & haute
température au cours de la 1ére phase pouvait améliorer de fagon importante les
propriétés de traction et de résilience. En effet une température de fin de 1lére phase
TP élevée permet une recristallisation maximale de l'austénite pendant le temps
d'attente avant le début de la seconde phase de laminage. Si la structure
austénitique n'est que partiellement recristallisée, la structure en fin de laminage
conserve une hérédité de cette recristallisation incomplete sous la forme d'une
hétérogénéité de taille des grains. Cette hétérogénéité est néfaste notamment pour
la résilience [15]. Cependant, pour une température T2 de reprise constante, si TP1
est trop élevée, la structure austénitique sera grossiére et la ferrite n'aura ni la
finesse, ni I'homogénéité maximale désirée, ce qui dégradera les propriétés de
traction et de résilience (lois de Hall et Petch et de Cottrell et Petch). Il faut donc
trouver le bon compromis entre recristallisation maximale et taille des grains qui
permet d'obtenir les caractéristiques mécaniques souhaitées. Cette optimisation doit
par ailleurs tenir compte de la déformation par passe qui gouverne également
l'aptitude du matériau a la recristallisation {15]. Pour ces raisons, et compte tenu des
contraintes technologiques, la température TQ1 a été fixée 2 1010°C, avec une
réduction par passe d'environ 12% au cours de la 1ére phase.

11.1.2.1.d) Température de reprise de la seconde phase T2

Au cours du laminage, la précipitation des éléments dispersoides dans
l'austénite doit étre limitée car trop grossieére et donc non durcissante. La
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précipitation du niobium, favorisée par la déformation, est accélérée vers 900°C [17].
Le laminage ne doit donc pas étre effectué dans ce domaine de température.

Par ailleurs, la seconde phase de laminage est destinée du point de vue
métallurgique a écrouir l'austénite par accumulation des déformations successives.
Il est donc nécessaire d'éviter la recristallisation de l'austénite au cours de cette
phase. La recristallisation étant un phénomeéne thermiquement activé, il existe une
température en decd de laquelle la recristallisation devient impossible. Cette
température de non-recristallisation Tpr est fonction de la composition chimique de
I'acier. BARBOSA et al. [18] ont déterminé, dans le cadre du laminage de bandes
minces sur laminoir de type Steckel, une loi de variation de Tnr dont le domaine
d'application correspond aux aciers étudiés:

T, (°C) = 887+464.C+(6445.Nb-644+/Nb)+(732.V-230+/V)+890.Ti+363.A1-357.5i

(concentrations en % pondéraux)

L'application de ce modele conduit a une température de non recristallisation
Tnr de 859°C pour l'acier C.

Cependant, pour le type de laminoir envisagé par BARBOSA, les bandes sont
bobinées et débobinées de part et d'autre de la cage de laminage. Ceci a pour
conséquence des temps interpasse d'environ 30s. Cette durée est supérieure aux
temps interpasse généralement nécessaire au laminage des plaques de fortes
épaisseurs. C'est pourquoi, I'équation ci-dessus sous-estime la température de non
recristallisation dans le cadre de la présente étude, puisque les temps interpasses
utilisés par BARBOSA autorisent la recristallisation de l'austénite entre les passes
de laminage. De fagon a respecter les aspects métallurgiques mentionnés et en
tenant compte des contraintes technologiques (Cf paragraphe IL1.2.1.b), la
température de reprise To@ a été fixée a 855°C.

Le schéma de laminage ainsi défini fait I'objet du tableau 3. Les plus faibles
réductions employées en fin de laminage assurent une bonne planéité du larget. Les
lopins sont de dimensions 70 x 70 x 200 mm3 2 l'enfournement, tandis que les
largets en fin de laminage ont une épaisseur de 12 mm, une largeur de 90 mm et
une longueur d'environ 1000 mm.
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) Réduction | Température
Epaisseur par passe de début de
: v (mm) % . passe (°C)
Préchauffage 70 1100
temps d'attente =85 s 3
P1 70/61,7 1037
Phase 1 P2 61,7/54,4 12 1024
P3 544/48 1010
temps d'attente = 200 s
P4 48/33,6 30 855
P5 33,6/23,5 30 845
Phase 2 P6 23,5/16,5 30 833
P7 16,5/14 15 819
P8 14/12 14 800

Tableau 3: Schéma de laminage 4e.

11.1.2.2) Simulations de refroidissement accéléré

L'étude porte sur les effets de la vitesse de refroidissement en phase y avant
transformation (Vry) et de la température de fin de refroidissement (TFR). Les
vitesses de refroidissement retenues sont de 7°C/s, 15°C/s et 25°C/s pour les
nuances A et C et de 7°C/s et 25°C/s pour l'acier B. Ces vitesses sont mesurées entre
la température de début de refroidissement TDR et la température Arz de début de
transformation y — a. Pour référence on effectue également un refroidissement
naturel a l'air aprés laminage pour chacune des nuances A, B et C. Le
refroidissement & l'air peut se comprendre comme étant un refroidissement
accéléré pour lequel la température de fin de refroidissement (TFR) est égale a la
température de début de refroidissement (TDR). En conséquence, pour les
différentes vitesses, la TFR est comprise entre 250°C et 775°C (TDR = 775 °C).

11.1.2.3) Enregistrements temps-température

Les enregistrements de température au cours du processus thermomécanique
s'effectuent a l'aide d'un thermocouple inséré a la sortie du four a mi-épaisseur du
lopin, en position milieu perpendiculairement a I'axe de laminage.
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La figure 28 présente, a titre d'exemple, la reproduction de deux courbes de
laminage et de refroidissement accéléré relatives a la nuance C, pour une vitesse de
refroidissement Vry visée de 7°C/s et des TFR de 352°C et de 594°C. La premiere
phase de laminage n'est pas reprdduite a la figure 28. Les enregistrements font
apparaitre entre les températures Tp@ et TFL des pics correspondant au
réchauffement du larget provoqué par le passage entre les cylindres du laminoir aux
différentes passes. Les températures de début de refroidissement TDR, de début de
transformation Arjz et de fin de refroidissement TFR sont caractérisées par un
changement de pente sur les courbes temps-température.

A

T2¢ =856 °C
l TFL = 800 °C

l TDR = 776 °C

/ Ar3 =725°C
/ TFR =594 °C

Vy=7,1°C/
Y S T r/

g T2d =856 °C
i:—)- l TFL=7957C TDR =772°C
< Y/
w R / AI3 =730 C
[s
= Vy=84°C/s %
Z b

TFR =352°C

TEMPS

Figure 28:  Exemples d’enregistrement de courbe temps-température au
cours du laminage et du refroidissement accéléré.

I1.2) CARACTERISATION MECANIQUE

Les propriétés mécaniques étudiées sont les propriétés de traction: limite
d'élasticité, charge de rupture, allongements et striction, et les propriétés de
résilience: température de transition ductile-fragile et niveau d'énergie du palier
ductile.
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11.2.1) Schéma de prélévement des éprouvettes

Apreés simulation, trois éprouvettes de traction TB5, trente éprouvettes de
résilience Charpy V ainsi que 3 barreaux destinés aux observations microscopiques
sont prélevés par larget. Les éprouvettes de traction, de résilience et les barreaux
pour études micrographiques sont prélevés dans le sens travers long,
symétriquement par rapport au plan moyen et a l'axe long du larget. Les
préleévements de traction sont repérés sur la figure 29 par les numéros 16 17 et 18, et
les éprouvettes de résilience par les numéros 1 a 15 et 19 a 33.

200 #‘2’ 60 15 ‘55 >e 200 >
%, / 1]12]eeeeee 14115116117 18 1-]
O
/// A
- v A~ —— A ———
sl 11 fax
15 Kv 15 Kv
_ 3 barreaux
2TB5 micrographiques
thermocouple 1TB5

Figure 29: Schéma de prélévement des éprouvettes de traction et de résilience,
et des barreaux micrographiques.

I1.2.2) Essais de traction

Les essais de traction sont effectués a température ambiante a la vitesse
nominale de 1,5.10-% s-1 sur des éprouvettes cylindriques 2 tétes filetées dont la
partie utile se caractérise par un diametre de 5 mm et une longueur de 30 mm. Ces
éprouvettes, nommees TB5, répondent & la norme AFNOR NF A 03-151 de juin
1978. Les essais sont effectués sur une machine de traction SCHENCK TREBEL dont
la charge maximale est de 100 kN.
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11.2.3) Essais de résilience

Les essais de résilience Charpy sont réalisés a l'aide d'un mouton pendule
SCHENCK TREBEL de 600 J d'énergie potentielle. Les éprouvettes de dimensions
10 x 10 x 55 mm3 sont 2 entaille en V (norme AFNOR NF A 03-161 de juin 1978). De
facon a obtenir les courbes de résilience et de cristallinité dans leur totalité, les
éprouvettes Charpy sont rompues 2 des températures comprises entre -130°C et
+20°C, a raison de trois éprouvettes par température.

11.2.4) Essais de microdureté

La dureté intrinséque des phases est estimée par microdureté Vickers sous
une chargede 2 g.

I1.3) CARACTERISATION MICROSTRUCTURALE
11.3.1) Microscopie optique et analyse d'image

L'observation des structures métallographiques est effectuée suivant un axe
parallele au sens travers long du larget (figure 30). Les échantillons sont prélevés,
sur les barreaux micrographiques, au plus pres de 1'axe des largets. La mesure de la
taille des grains par la méthode des intercepts linéaires, ainsi que la détermination
sur le plan de coupe de la fraction surfacique des secondes phases (perlite,
martensite,...) sont effectuées sur un systéme informatisé d'acquisition et d'analyse
d'images apres révélation de la microstructure. Les tailles moyennes de grains sont
mesurées a grossissement constant (G = 500). Elles résultent de l'interception d'un
grand nombre de grains, compris entre 1000 et 11000. Ce nombre dépend de la
surface moyenne des grains qui est fonction de l'histoire thermique et de la
composition chimique des échantillons. La microstructure est étudiée apres
polissage mécanique. Différents réactifs sont utilisés pour l'identifier.

1) Révélation des anciens joints de grains austénitiques apres trempe:

- Réactif de BECHET-BAUJARD [19]

Il s'agit d'une solution aqueuse saturée d'acide picrique additionnée de
quelques gouttes d'agent mouillant (Teepol). L'attaque métallographique s'effectue
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Figure 30: Schéma de prélévement des échantillons micrographiques.

généralement a température ambiante, pendant une durée qui dépend de
I'échantillon. Si la révélation des anciens joints de grains est difficile, la solution
peut étre chauffée a environ 60°C de fagon a augmenter la solubilité de I'acide
picrique.

2) Révélation des structures de transformation:

trois réactifs complémentaires sont utilisés a température ambiante: le nital et
les réactifs de Marshall et de Lepera

- Le nital est une solution de 2 a 4% d'acide nitrique dans I1"alcool éthylique.

Ce réactif révele I'ensemble d'une structure ferrito-perlitique. Cependant si la
structure contient des phases trempantes (martensite et bainite) 'attaque doit étre
prolongée, avec les conséquences d'une dissolution exagérée des grains (aspect
dédoublé des joints) et la formation de piqfires de corrosion sur la surface polie.

- Réactif de MARSHALL: [20]

Il est composé de 100 ml d'eau, de 100 ml de peroxyde d’hydrogene H,O, 30%,
de 5 ml d'acide sulfurique concentrée, et de 5 g d'acide oxalique cristallisée. Pour que
la réaction se produise, il faut soit polariser I'échantillon a l'aide d'une
alimentation stabilisée, ou soit, plus simplement poser une pointe métallique a la
surface de I'échantillon de fagon a évacuer les charges électrostatiques.

53



Le réactif de Marshall permet également de révéler I'ensemble de la structure
en quelques secondes, mais sans dédoublement des joints et sans piqGres de la
surface. La révélation de la structure est par ailleurs plus uniforme et compléte. Une
légere attaque au nital 2% est souvent nécessaire aprés utilisation du réactif de
Marshall afin d'améliorer le contraste de la martensite.

- Réactif de LEPERA: [21]
Il s'agit d'un réactif instable qui nécessite la préparation de deux solutions:

Solution A: Picral 4% (solution d'alcool éthylique a 4% d'acide picrique).
Solution B: Solution aqueuse a 1 % de métabisulfite de sodium.

Au moment de l'emploi, on effectue un mélange a 50 % de solution A et a
50 % de solution B. Avec ce réactif, la martensite prend une teinte blanchatre ou
beige tres clair, et le reste de la matrice se colore en roux.

I1.3.2) Microscopie électronique a balayage

Cette technique est utilisée afin de caractériser les faciés de rupture des
éprouvettes de résilience et de traction. Par ailleurs, elle permet de valider ou
d'invalider les mesures de ségrégation effectuées a la microsonde de Castaing. Ces
investigations sont réalisées sous une tension accélératrice de 20 Kv au moyen d'un
microscope PHILIPPS 525, équipé d'un systéme de microanalyse par dispersion
d'énergie des rayons X, EDAX.

11.3.3) Microsonde électronique de Castaing

La quantification de la ségrégation du manganese, du nickel, du silicium et de
I'aluminium sur les nuances A et C apres refroidissement a l'air est obtenue a l'aide
de la microanalyse par dispersion des longueurs d'onde des rayons X. La
microsonde électronique de Castaing utilisée a cet effet est équipée de trois
détecteurs. Ceci permet de doser simultanément les éléments chimiques
mentionnés ci-dessus.

I1.3.4) Microscopie électronique en transmission

Une part trés importante des investigations microstructurales est réalisée par
microscopie électronique en transmission (MET). La nature des phases constituant
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la microstructure des états étudiés est observée sur lames minces et répliques
d'extraction a l'aide d'un microscope JEOL 200 CX opérant sous une tension
accélératrice de 200 Kv ou d'un microscope PHILIPS CM30 dont la tension
accélératrice est de 300 Kv. Ce dernier appareil est équipé d'un systéme de
microanalyse par dispersion d'énergie des rayons X TRACOR, qui utilise un
détecteur au germanium sans fenétre.

Les lames minces sont obtenues par polissage mécanique de fagon a obtenir
une épaisseur d'environ 80 pum sur une lame de 3 mm de diametre. Cette fine
épaisseur est nécessaire pour limiter les déviations magnétiques du faisceau
électronique. Apreés cette étape de polissage mécanique, les lames de 3 mm de
diametre sont percées électrolytiquement par la méthode des jets. L'électrolyte est
composé en volume de 95 % d'acide acétique et de 5 % d'acide perchlorique.
L'opération s'effectue a une température proche de la température de solidification
de l'électrolyte, soit environ 13 °C, sous une densité de courant de 4.103 A/dm?2.
Cette densité de courant correspond a l'application d'une tension d'environ
60 - 65V aux bornes d'une cellule de polissage STRUERS TENUPOL. Les lames
minces sont ensuite conservées temporairement dans le méthanol pour éviter
I'oxydation des surfaces.

Précipités

Figure 31: Préparation des répliques d’extraction
de précipités.

a) Polissage + attague chimique de l'échantillon.
b) Dépit sous vide d'un film de carbone.

¢) Dissolution de la matrice.

D'autre part, les différents états de précipitation sont étudiés a partir de
répliques d'extraction (figure 31). La technique consiste, aprés polissage mécanique a
la pate diamantée et révélation de la structure au nital 2%, a déposer sous vide un
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film de carbone de quelques nanometres d'épaisseur sur la surface des échantillons.
Apres dissolution de la matrice, des fragments du film de carbone qui emprisonne
les précipités, sont recueillis sur des grilles de cuivre de 3 mm de diamétre. La
dissolution de la matrice s'effectue aprés avoir tracé au scalpel un quadrillage sur le
film de carbone afin de faciliter la pénétration du réactif de dissolution et également
pour délimiter les fragments de film qui seront récupérés sur les grilles de cuivre.
Le réactif de dissolution est composé en volume de 90 % de méthanol et de 10 %
d'acide nitrique. L'échantillon est plongé dans ce bain pendant une durée comprise
entre 5 et 10 mn. Ensuite I'échantillon est immergé dans de l'eau distillée pour
faciliter le décollement et la récupération du film de carbone. Les tensions de surface
sont telles que les fragments de carbone sont plans dans l'eau, alors qu'ils
s'enroulent sur eux-méme dans l'alcool.

Aprés observation des répliques par microscopie électronique en
transmission, la mesure de la taille des précipités est effectuée manuellement sur
les clichés photographiques. Ces clichés sont étudiés a l'aide d'une binoculaire de
facon a accroitre encore plus le grossissement. La mesure des particules
nanométriques s'effectue ainsi sous un grandissement de 106. La taille retenue des
précipités correspond a la racine carrée de leur surface apparente et porte sur un
nombre de particules qui dépend de leur fraction volumique. Ce nombre est
d'environ 600 aprés trempe en fin de laminage, et d'environ 2000 apres
refroidissement a l'air ou accéléré.

I1.3.5) Diffractométrie des rayons X

Cette technique permet d'identifier et de doser les phases de dimension
suffisante dont la fraction volumique est supérieure a 5.10-3 dans un matériau. La
méthode consiste & doser l'intensité des rayons X réfléchis par la surface de
I'échantillon. Conformément a la loi de Bragg: A =2.d.sin0, avec "A" la longueur
d'onde du faisceau incident, "d" la distance interréticulaire et "0" l'angle
d'incidence, 'échantillon ne provoque une réflexion significative des rayons X que
pour certaines orientations du cristal. Les diffractogrammes ne présentent donc que
quelques pics. L'utilisation d'une platine goniométrique 6/26 implique que seuls
les rayons X diffractés par les plans réticulaires paralléles a la surface sont détectés.
La diffraction des rayons X est utilisée dans le cadre de cette étude afin de doser la
teneur en austénite retenue, présente dans certains échantillons. Le diffractometre
utilisé est du type SIEMENS KRISTALLOFLEX 810.
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I1.3.6) Spectrométrie Méssbauer

Le dosage de la teneur pondérale en carbone de l'austénite retenue apres
transformation et le contréle de sa fraction volumique sont rendus possible par
l'utilisation d'un spectrometre Mossbauer ELSCINT [22, 23, 24]. Cette technique est
basée sur l'absorption résonnante sans recul des photons 7Y par le noyau atomique
[23, 24]. Les échantillons testés se présentént sous la forme de lames minces de
100 mm?2 de surface et d'environ 40 pm d'épaisseur, et sont préparés par polissage
mécanique. Outre la possibilité de doser la teneur en carbone dans l'austénite,
l'intérét de la spectrométrie Mdssbauer pour l'analyse des produits laminés est que
cette technique est insensible a la texture cristallographique. En effet, contrairement
a la diffraction des rayons X, o I'on observe l'interaction entre un faisceau incident
et un plan cristallin, on analyse ici l'interaction entre un faisceau incident et un
noyau atomique. Cependant, cette technique est d'une mise en oeuvre plus longue
et nécessite des temps d'acquisition de plusieurs jours. C'est pourquoi, elle est
utilisée dans le cadre de cette étude comme technique étalon pour valider les calculs
de fraction volumique d'austénite retenue déterminé par diffraction des rayons X.

I11.3.7) Extraction chimique de phases

Le dosage de la fraction pondérale des éléments précipités en fin de laminage
dans la coulée C est effectué par dissolution sélective des phases. Par cette méthode,
les pourcentages de titane, de niobium et d'azote précipités ainsi que la fraction
d'azote liée a l'aluminium peuvent étre déterminés.

11.3.8) Dilatométrie

Le diagramme TRC (Transformation en Refroidissement Continu) de la
nuance C est réalisé sur un dilato-plastomeétre. L'opération consiste, apres
austénitisation, & comprimer les échantillons avant le début de l'analyse
dilatométrique. Un choix judicieux de la température de réchauffage permet de
contrdler la taille des grains d'austénite, de fagon a avoir une taille de grains
sensiblement identique 2 celle obtenue en fin de laminage. Par cette technique, la
déformation maximale de I'austénite dans le domaine de non recristallisation qui a
pu étre atteinte est de 0,6, soit un taux de réduction de 45 %. Ce taux est inférieur a
celui obtenu par le schéma de laminage retenu (75 %). Cependant, le diagramme
TRC ainsi réalisé permettra tout de méme d'avoir une bonne idée des
transformations possibles pour les refroidissements utilisés dans la présente étude.
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CHAPITRE III

OXYDATION DES TOLES. CONSEQUENCES
SUR LE REFROIDISSEMENT

I11.1) INTRODUCTION

Au cours des traitements thermomécaniques, et des traitements thermiques
d'un point de vue plus général, une premiere conséquence de la croissance d'oxydes
(calamine) a la surface des produits est la consommation des couches superficielles
du métal. Aprés un recuit d'une heure a 1200°C, l'épaisseur de métal consommé
peut en effet atteindre 0,8 mm [1]. D'autre part, la formation de ces couches d'oxydes
pendant le réchauffage nécessite une opération de décalaminage avant le début du
laminage de fagon a éviter l'incrustation d'oxyde dans le métal. Cette opération est
réalisée industriellement par des rampes d'eau sous forte pression (de l'ordre
de 100 bars).

Enfin, une derniere conséquence de I'oxydation du métal est plus récemment
apparue avec les techniques de refroidissement accéléré. En effet, les échanges
thermiques entre le métal et le liquide de refroidissement peuvent étre
considérablement modifiés par la calamine (épaisseur, adhérence, homogénéité
dimensionnelle et chimique) dont la conductivité thermique Acal est trés faible
(0,1 < Acal <0,2 W.m1-°C-1, & comparer avec la conductivité thermique du fer qui est
de I'ordre de 25 W.m-1-°C-1 4 800 °C).

Dans le cadre de la présente étude, 'opération de décalaminage par des jets a
haute pression est impossible sur les produits de simulation compte tenu de leur
volume réduit et en conséquence du risque de refroidissement important avant
laminage. La calamine présente peut donc altérer le refroidissement accéléré apres
laminage selon son épaisseur et son uniformité. Il convient ainsi de préciser et de
connaitre le role exact des oxydes en surface des tbles au cours du refroidissement
accéléré. Aussi, dans un premier temps, le rappel des mécanismes de transmission
de la chaleur et de la nature des couches de calamine est nécessaire de facon a
comprendre leur mode d'action lors du refroidissement a I'eau des produits.
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I11.2) ECHANGES DE CHALEUR AVEC LE MILIEU DE REFROIDISSEMENT [2,3]

Lors du refroidissement d'un produit dans un liquide vaporisable, plusieurs
étapes se succeédent comme l'illustre la figure 32.

4>

Caléfaction

<

Température

A
Début du Ebullition
refroidissement < transitoire
Température
de remouillage
Ebullition nucdlée
et convection
——

Figure 32: Evolution de la température de surface d‘un échantillon
au cours du refroidissement a l'eau.

Au début de la trempe, le refroidissement est relativement lent, puis lorsque
I'échantillon atteint une certaine température, variable avec la nature et la
température du milieu de trempe, il s'accélére brusquement. Finalement, a une
température nettement plus basse, la vitesse de refroidissement diminue de
nouveau. Ces différents stades du refroidissement correspondent & des mécanismes
particuliers d'échange de chaleur, qui sont: la caléfaction, I'ébullition et la
convection. Ces derniers se traduisent par une variation du flux de chaleur extrait
du corps chaud. A titre d'exemple, la figure 33, issue des travaux de NUKIYAMA [4],
représente en fonction de la température de surface la densité du flux de chaleur qui
passe d'un solide (fil chauffé électriquement) vers le liquide de refroidissement (eau
a 100°C). Les différentes phases du refroidissement dans un liquide vaporisable sont
clairement définies sur cette courbe.
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Figure 33: Mécanismes de transfert de chaleur dans un liquide vaporisable. d‘aprés [4].

I11.2.1) La caléfaction

C'est le processus thermique de prise de contact brutale entre un solide chaud
et un liquide plus froid. Lorsque la température de l'éprouvette est supérieure de
plusieurs centaines de degrés a celle du point d'ébullition du milieu de trempe, il se
forme immédiatement entre le liquide et la surface de I'échantillon une couche de
vapeur (couche de caléfaction) qui isole le liquide de trempe de la surface de
I'échantillon. Lors du régime de caléfaction, la transmission de la chaleur s'effectue
a travers ce film par rayonnement et convection, et reste donc assez lente. Elle
dépend de la vitesse avec laquelle la couche liquide superficielle se renouvelle, de
I'épaisseur, de la stabilité, et de la conductibilité du film de vapeur, ainsi que du
pouvoir absorbant du liquide.

I11.2.2) L'ébullition

Lorsque la quantité de chaleur fournie par le métal chaud devient inférieure
a une valeur de transition, la couche de vapeur se trouve alors absorbée par le
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liquide de trempe qui vient au contact de I'échantillon. Cette deuxiéme phase du
refroidissement est généralement divisée en deux parties correspondant & deux
processus d'ébullition différents: 1I'ébullition explosive ou transitoire et 1'ébullition
nucléée. Lorsque la couche de vapeur disparait, la formation d'une nouvelle
quantité de vapeur se produit de fagon explosive. Dés lors que la température de la
surface du métal a légérement diminué, 1'ébullition explosive fait place a
I'ébullition nucléée. Les bulles de vapeur prennent alors naissance sur les
irrégularités de la surface de la piéce, les impuretés des bains de trempe, etc... Au
cours de cette phase de refroidissement, le liquide bout réguli¢rement au contact de
I'éprouvette, mais les bulles de vapeur abandonnent dans ce cas la surface du métal
pour gagner celle du liquide. La destruction de la couche de caléfaction provoque
une brutale augmentation des échanges calorifiques.

111.2.3) La convection

Quand la température de la surface de l'éprouvette devient inférieure 2 celle
de vaporisation du liquide de trempe, les échanges de chaleur entre le métal et le
liquide sont régis par convection naturelle.

I11.2.4) Température de remouillage

La température de transition entre le régime de caléfaction et le régime
d'ébullition transitoire est appelée: température de remouillage Tre. Cette
température comprise entre 350°C et 400°C [5] a la surface du produit dépend du
débit d'eau (plus ou moins grande facilité de destruction du film de vapeur). Tre
peut étre reliée au flux de chaleur extrait avant remouillage puisque ce dernier
dépend également du débit d'eau (figure 34). L'expérience a montré par ailleurs que
cette température de transition est fonction de la conductivité A¢a1 de la calamine. La
température de remouillage peut étre décrite par la relation [5]:

To,=To, + B.O" (I11-1)

S . . .
avec: T, :température deremouillage a la surface du produit

Tfeoz température de remouillage extrapolée pour ®'=0
B : coefficient dépendant de A,

@' : flux extrait par face de tdle, exprimé en W.m-2
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Figure 34: Variations de la densité de flux et de la température
de remouillage en surface avec le débit d'eau.

I11.3) TEMPERATURE DE REMOUILLAGE APPARENTE AU COEUR DES TOLES

Les phénomenes de surface, et notamment les différentes transitions entre les
modes de refroidissement sont ressenties dans l'épaisseur du produit. En
particulier, le remouillage, effectif en surface, est observé sur les courbes
température - temps du coeur des téles, lieu ol est enregistrée la température lors
des simulations. Mais dans ce cas il convient de parler de remouillage apparent a

coeur puisque l'eau n'est pas directement en contact avec les plans internes du
produit.

Le calcul, détaillé en annexe II, de la température apparente de remouillage
au coeur des tbles fait apparaitre différentes constantes physiques du métal et de la
calamine qui rendent compte des échanges de chaleur par conduction entre le plan
médian de la tdle et la surface en contact avec le liquide de refroidisserment:

C g O\ €.al . 7.0, €m
Acal 327,

(o1 -2)
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7e e
o To= rceo+lp.Cp.e Vr/B+—+ cal (1 -3)
2 . 32h,, Aga

C - A
avec: T,,:température deremouillage au coeur dela tdle,

Tfeo et B: coefficients de la relation (III-1),

p : masse volumique du métal,

Cp : capacité thermique massique du métal,

e, et e . : épaisseurs respectives dela tole et dela couche de calamine,
Vr : vitesse de refroidissement & coeur avant remouillage,

Am et A, : conductivités thermiques respectives du métal
et de la calamine.

La figure 35 illustre les gradients de température qui existent dans I'épaisseur

de la t6le au moment du remouillage.
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Figure 35: Gradients de température dans la calamine et le métal.

Si le flux avant remouillage est imposé, 1'équation (III-2) montre que la
température de remouillage & coeur ne dépend que de 1'épaisseur de calamine pour

68



une épaisseur de tdle donnée. Toutes chose égales par ailleurs, si 1'épaisseur d'oxyde
varie d'un larget a l'autre ou bien sur un méme larget, ceci aura pour conséquence
des refroidissements différents, et en particulier des températures de fin de
refroidissement accéléré TFR non reproductibles comme le schématise la figure 36.
Si le temps de passage sous les rampes de refroidissement est identique en tous
points du larget, la TER sera plus basse oit I'épaisseur de calamine est élevée.

v A Remouillage en présence

E d'une calamine épaisse

&

% l Remouillage en présence
& d'une calamine fine

TFR (calamine fine)

TFR (calamine épaisse) /' \

— Durée du refroidissement > Temps

>

Figure 36: Effet de l'épaisseur de calamine sur la température
de fin de refroidissement TFR au coeur des téles.

Il est donc trés clair désormais, que l'un des facteurs prépondérants pour
assurer la reproductibilité du refroidissement d'un larget a I'autre et I'homogénéité
du refroidissement au sein d'un méme larget, est I'état d'oxydation au début du
refroidissement caractérisé par 1'épaisseur, I'uniformité et I'adhérence des couches

de calamine.

Avant d'aborder l'aspect expérimental des phénomenes d'oxydation
rencontrés lors des simulations de laminage et de refroidissement accéléré, un bref
apercu bibliographique des constituants de la calamine et des facteurs influencant
son adhérence est présenté.
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I11.4) NATURE DES COUCHES D'OXYDES

La lecture du diagramme d'équilibre Fe-O (figure 37) montre que le fer et
I'oxygeéne peuvent former trois oxydes: le protoxyde de fer FeO (ou wiistite), la
magnétite Fe3O4 et I'hématite FepO3. Ces composés définis apparaissent dans cet
ordre pour un degré d'oxydation du fer croissant. La nature et la morphologie des
calamines formées sur les aciers et leur cinétique de croissance s'apparentent dans
une large mesure a celles observées sur le fer pur [1]. Ceci est d'autant plus justifié
que les aciers étudiés sont des aciers faiblement alliés.

Oxygen (wt.%)
2000

1800 =

EL{Fel]
oxide)]

1600 (=
1536°C S

1400
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1200
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Temperature (°C)
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Figure 37: Diagramme d ‘équilibre fer - oxygéne [6].
La figure 38 illustre de fagon schématique les différentes couches d'oxyde
formées a la surface d'une billette d'acier mi-dur apreés réchauffage a des

températures comprises entre 1100 et 1300°C, ainsi que la partie de métal sous-
jacent. Ce schéma est également vérifié dans les aciers bas carbone [7].

En partant de la surface en contact avec l'atmosphere, il apparait plusieurs
zones dans l'épaisseur du produit [1, 7, 8}:
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Figure 38: Aspect des couches d’oxydes de réchauffage, et du métal sous-jacent [8].

- La partie externe de la calamine constituée principalement par les trois
oxydes de fer FepO3, Fe3O4 et FeO. Dans cet ordre, les proportions des
épaisseurs des trois oxydes sont de 1 %, 4 % et 95 %. La couche de FeO en
contact avec Fe3Oy4 se présente tout d'abord sous la forme basaltique, puis la
morphologie de cet oxyde devient équiaxe au plus profond de la calamine.

- La zone mixte, située au voisinage du métal, est composée d'un mélange de
FeO et des produits de réaction de FeO avec les oxydes de certains éléments
d'alliage tel que le silicium. La silice SiO; et le protoxyde de fer FeO forment
un alliage eutectique FezSiO4 (fayalite) a bas point de fusion (1140°C - 1180°C)
[9], qui en pénétrant mouille les joints de grains du métal de base, créant ainsi
des points d'ancrage lors du refroidissement de la calamine.

- Une zone d'oxydation interne due a la diffusion de 'oxygeéne le long des
joints du métal de base.

- Le métal sain.
Alors que la couche externe de la calamine formée par les trois oxydes de fer
peut se décoller facilement sous l'effet du choc thermique a la sortie du four. La

zone mixte quant 2 elle est trés adhérente compte tenu des points d'ancrage dans le
métal de base dus a la pénétration de fayalite.
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II1.5) ASPECT DE LA CALAMINE AU COURS DES SIMULATIONS
I11.5.1) Lopins bruts de prélaminage

Les lopins utilisés pour les simulations de laminage et de refroidissement
accéléré sont au format 70 x 70 x 200 mm3. Pour obtenir ces dimensions, une
opération de laminage est effectuée a la tolerie forte de Dunkerque sur des brames
de 300 a 350 mm d'épaisseur. Apres réchauffage a 1200°C, ce prélaminage est effectué
sans conditions particulieres de températures et sans imposition de décalaminage,
puisque seule la mise a épaisseur est souhaitée.

Aprés cette opération de prélaminage, les plaques obtenues, d'épaisseur
70 mm, présente une couche de calamine en surface. Elles sont ensuite découpées
au format des lopins. Compte tenu de la découpe des lopins et de leur manipulation
avant les simulations de laminage, la couche de calamine formée au cours du
prélaminage peut étre en partie supprimée. Ainsi, avant réchauffage a 1100 °C
pendant 35 mn, la surface des lopins peut présenter des irrégularités d'épaisseur de
calamine.

A la sortie du four, les lopins sont recouvert d'une pellicule de calamine plus
ou moins adhérente (couche externe d'oxydes) qu'il est possible, du moins en
partie, d'Oter en grattant le lopin avant laminage. Sous cette premiére pellicule de
calamine, il existe une seconde couche d'oxyde (zone mixte), incrustée dans le
métal. Cette couche interne est répartie de fagon hétérogéne sur le lopin. Sa
présence, son importance et son adhérence dépendent fortement de la régularité de
I'épaisseur des couches oxydées présentes avant enfournement. Par conséquent, la
surface des lopins est recouverte avant laminage d'une couche de calamine
fortement incrustée et répartie de fagon hétérogene.

Apres laminage et refroidissement (accéléré ou non), la surface des largets
présente des "taches" dispersées de calamine. La position de ces "taches" correspond
exactement, a l'allongement prés, aux positions des zones sur le lopin ou la
calamine, fortement incrustée en sortie de four, semble la plus épaisse. Bien
entendu, la position de ces "taches" d'oxyde difféere d'un lopin a l'autre. L'épaisseur
de calamine a la surface de quelques largets a été déterminée en fin de traitement
thermomécanique a l'aide d'un systéme de mesure reposant sur le principe des
courants de Foucault induits dans les masses métalliques. Afin d'obtenir le profil de
I'épaisseur de calamine, la surface des largets a été divisée en lignes (A a I) paralleles
au sens de laminage et en colonnes transversales, repérées par leur distance au

72



thermocouple (figure 39). Les colonnes sont repérées respectivement de 1 a 40 cm et
de -1 a-40 cm vers la téte et le pied du larget. Les résultats sont présentés a la
figure 40 (page 74).

I I
H H
< 3
H 3
H i
H i
! i
B B
A ! A
i
40 -39 =38 seersesnscsnsrnsirnnnnssf f 3 <2 21 0 1 2 3 4 5 seeeesscvccrsusncncns 38 39 40
Pied du larget Sens de laminage Téte du larget
>

Figure 39: Quadrillage de la surface du larget pour la mesure de 1'épaisseur de calamine.

La figure 40 (page 74) illustre parfaitement les variations importantes
d'épaisseur de calamine pouvant exister a la surface d'un larget. Les lignes A et ],
correspondant aux rives du larget, présentent une trés faible épaisseur de calamine.
Ceci résulte d'une part de la chute de la calamine des faces latérales du lopin au
cours de la premiére passe de laminage sous l'effet mécanique de compression, et
d'autre part au refoulement de l'acier de ces faces latérales vers la peau et la contre-
peau lors des passes successives du laminage. Ce processus, schématisé a la figure 41,
existe dans tous les cas de figure.

a) b) c)

Figure 41: Coupes transversales du lopin et du larget.
a) Lopin calaminé sur les quatres faces a la sortie du four.
b) Chute de la calamine des faces latérales lors de la 1ére passe de laminage.
¢) Refoulement du métal vers la peau et la contre-peau.
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Figure 40: Variations de 1'épaisseur de calamine a la surface d'un larget. Lopin brut
de prélaminage. a) Coupe longitudinale. b) coupe transversale.
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Hormis les rives A et I, la figure 40 indique des variations d'épaisseur de
calamine pouvant atteindre 30 a 40 um entre zones voisines. A titre d'exemple, le
domaine compris entre les reperes (0) et (-25) présente une faible épaisseur d'oxyde
d'environ 10 um (ligne D a G) alors que de part et d'autre de ce domaine, I'épaisseur
est de l'ordre de 40 a 50 pm.

L'évolution des propriétés mécaniques le long de ce larget est parfaitement
corrélée aux variations de Il'épaisseur de calamine. Comme en atteste la
figure 42 (page 76), la limite d'élasticité est minimale dans le domaine
correspondant aux plus faibles épaisseurs d'oxyde. Sur cette figure, la limite
d'élasticité Rpg, est associée a une vue de dessus du larget. Les domaines d'égale
épaisseur de calamine sont identifiés par une méme couleur. Les variations
enregistrées de propriétés mécaniques sont dues sans aucun doute a une différence
de refroidissement (TFR variable, cf figure 36) entre les zones a forte épaisseur et
celles a faibles épaisseur de calamine.

Une autre conséquence de l'irrégularité de la calamine sur les lopins bruts de
prélaminage, est une faible reproductibilité du refroidissement. En effet, entre
deux largets dont I'un présente une couche d'oxyde importante a l'aplomb
du thermocouple et l'autre une faible couche, la température de fin de
refroidissement accéléré TFR enregistrée peut étre trés différente pour un méme
débit d'eau (cf figures 36).

II1.5.2) Lopins meulés et laminage quartier

Compte tenu de ces différents problémes rencontrés avec l'utilisation de
lopins bruts de prélaminage, des essais ont été effectués sur des lopins meulés avant
enfournement. L'usinage des faces du lopin permet de supprimer la couche de
calamine présente aprés l'opération de prélaminage effectuée a la tdlerie de
Dunkerque. La calamine formée pendant l'austénitisation des lopins est ainsi
indépendante de l'état d'oxydation avant enfournement est doit étre plus
homogene. La technique du "laminage quartier" a également été testée. Le laminage
quartier consiste a tourner le lopin d'un quart de tour, en sortie de four, autour de
son axe longitudinal, de facon a amener les faces supérieures et inférieures (peau et
contre-peau) en position latérale. La premiére passe de laminage ainsi effectuée
permet de supprimer les couches d'oxyde en peau et contre-peau (Cf figure 41b).
Aprés cette premiére passe, le lopin est retourné suivant son orientation originale
afin de poursuivre le laminage.
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La figure 43 (page 78), relative aux lopins meulés, confirme une plus grande
régularité de 1'épaisseur de calamine a la surface des largets. L'épaisseur moyenne
est de 50 um hors rives. De méme, dans le cas du laminage quartier (figure 44,
page 79), la surface des largets présente, aprés refroidissement, une épaisseur
d'oxyde relativement constante et proche de 9 um. La figure 45 (page 80), en
comparant la surface des largets, montre clairement une plus grande homogénéité
de la calamine soit aprés meulage des lopins, soit encore aprés laminage quartier,
par rapport aux largets bruts de prélaminage. Les histogrammes relatifs aux
épaisseur de calamine (figure 46) indiquent a ce titre que les différentes épaisseurs
sont équiprobables dans le cas des lopins bruts de prélaminage, tandis qu'elles
présentent une distribution de forme gaussienne pour les lopins meulés et le
laminage quartier.

50

Lopin brut de
prélaminage

Fréquence

11111111111111111111

Fréquence

Laminage
quartier

Fréquence

Epaisseur de calamine {(um)

Figure 46: Histogrammes des épaisseurs de calamine suivant le mode de préparation des lopins.
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II1.5.3) Application au calcul de la température de remouillage des produits de
simulation

Comme cela a déja été mentionné, l'uniformité de la calamine doit
engendrer une plus grande homogénéité du refroidissement et des propriétés
mécaniques sur un méme larget, et doit conduire a2 une meilleure reproductibilité
du refroidissement d'un larget a l'autre en réduisant la dispersion de la
température de fin de refroidissement TFR a débit d'eau constant.

A partir de la formule (III-3) et en utilisant les mesures d'épaisseur de
calamine effectuées, il est possible de calculer la température de remouillage
apparente au coeur des largets et de vérifier I'importance de ces couches d'oxydes
sur le refroidissement. Dans la relation:

7e e
m + cal (I -3)
32 }‘m : )"cal

C c 1
Tre=Tre,* 5 p.Cpe,,.Vr.{B +

la masse volumique p et la chaleur thermique massique Cp de l'acier, ainsi que les
conductivités thermiques A de l'acier et de la calamine dépendent de la température
et de la composition chimique. Cependant, leurs variations dans le domaine de
températures étudié restent relativement faibles [10], et 1'effet des éléments d'alliage
est négligeable compte tenu de leurs additions restreintes. Aussi, les valeurs
retenues pour le métal sont celles du fer pur a l'état austénitique [10] a la
température de début de refroidissement (TDR = 775°C), soit:

p = 7510 kg.m-3
Cp =590 J.kgL.°C1
xm = 24,7 W.m-1.°C-1

Par ailleurs, l'épaisseur des largets est de 12 mm, et la vitesse de
refroidissement & coeur au moment du remouillage est supposée égale a la vitesse
Vry.

La conductivité thermique de la calamine n'est pas connue avec une grande
précision. Les mesures effectuées lui attribuent une valeurs comprise entre 0,1 et
0,2 W.m-1.°C-1 [5]. Par conséquent, la relation (III-1) prend différentes valeurs selon
la conductivité considérée de la calamine [5]:
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A=010 W.m .°C" = Trse =340 + 12.10°. @'
A=015W.m °C”" = T5, =340 +29.10%. @' a4

A=020W.m"°C" = TS =340 + 37.10%. @'

Ainsi, la relation entre la-température de remouillage apparente au coeur des
largets et 1'épaisseur de calamine devient:

€cal

A

Ty, = 340 + 26585.Vry.| 10628.107° + B, _+ (11 -5)

cal

TrCe est directement proportionnelle a 1'épaisseur de calamine ecal, et le taux
de variation est d'autant plus important que la vitesse de refroidissement est
élevée. Le calcul de la température de remouillage a coeur pour la vitesse de
refroidissement maximale étudiée dans cette étude conduit alors aux résultats
présentés a la figure 47.
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Figure 47: Variations de la température apparente de remouillage au coeur des
largets en fonction de l'épaisseur de calamine, pour une vitesse de
refroidissement Vry de 25°C/s.
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Malgré l'incertitude sur la valeur exacte de la conductivité Ac,l de la
calamine, la figure 47 montre clairement l'augmentation rapide de la température
de remouillage avec 1'épaisseur de calamine. A titre d'exemple, dans le cas du
larget issu d'un lopin brut de prélaminage (figures 40 et 42), et pour une valeur
moyenne de conductibilité (Acal = 0,15 W.m1.°C-D, la' température de remouillage a
coeur varie d'environ 150 °C entre les zones a forte et a faible épaisseur de calamine.

I11.6) CONCLUSION

L'ensemble des résultats présentés ci-dessus a mis en évidence l'importance
de l'état d'oxydation des lopins au début du laminage, sur les conditions de
refroidissement et les propriétés mécaniques. L'uniformité de la couche de
calamine au début du refroidissement est une condition nécessaire afin d'obtenir
un refroidissement homogene sur toute la longueur de la tole et par conséquent des
propriétés mécaniques quasi - constantes, et pour assurer une bonne reproductibilité
du refroidissement d'un larget a l'autre.

Le meulage des lopins ou l'opération de laminage quartier permettent
d'obtenir une couche de calamine uniforme. Cependant, d'un point de vue
pratique, l'opération de laminage quartier est préférée au meulage des lopins dans
le cadre des simulations. Le laminage quartier, moins cofiteux, s'apparente par
ailleurs directement au décalaminage effectué en conditions industrielles. De plus,
lincrustation de calamine dans le métal, rendue possible si le décalaminage n'est
pas effectué, peut altérer les propriétés de surface des toles.
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CHAPITRE 1V

RESULTATS DES CARACTERISATIONS
MECANIQUES

IV.1) INTRODUCTION

Le comportement mécanique des différentes nuances d'aciers étudiées aprés
traitement thermomécanique de laminage a chaud et de refroidissement accéléré est
caractérisé par des essais de traction et de résilience.

Les grandeurs mesurées en traction sont: la limite d'élasticité
conventionnelle Rpg2, exprimée par la contrainte d'écoulement a 0,2 % de
déformation, la charge de rupture Rm, l'aptitude du matériau a la consolidation
caractérisée par le rapport Rpg2/Rm, I' allongement uniformément réparti Ag%,
l'allongement total A%, la striction Z%, ainsi que la longueur du palier de traction.
Ces différentes grandeurs sont présentées a la figure 48 sur une courbe de traction
schématisée.

AOC
Rm
Palier
Rupture de
Rp0,2 I'éprouvette
> 0,2 %
Ag% _
A% e
! >

Figure 48: Définition des grandeurs caractéristiques de I'essai de traction.
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Dans le cadre des essais de résilience, les trente éprouvettes Charpy V, issues
d'un méme larget, sont rompues a raison de trois éprouvettes par température
d'essai. Dans un premier temps on procéde a la casse de sept jeux d'éprouvettes
(trois éprouvettes par jeu) a sépt‘températures d'essai différentes. Les trois jeux
restants sont destinés A confirmer certains résultats litigieux ou a compléter
les courbes. On peut ainsi pour chaque condition de traitement thermomécanique
déterminer les courbes d'énergie de rupture et de cristallinité dans leur
quasi - totalité ( du niveau ductile au niveau fragile).

A titre d'exemple, la figure 49 présente les courbes d'énergie de résilience et
de cristallinité obtenues aprés refroidissement de la nuance A a 7°C/s jusqu'a une
TFR de 492°C.
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Figure 49: Exemple de courbes d’énergie de résilience et de cristallinité.
Nuance A, VRy=7°C/s, TFR = 492°C.
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L'ensemble des points expérimentaux définit une bande de dispersion
(hachurée sur la figure 49) pour l'énergie de résilience et la cristallinité. La
température de transition ductile - fragile est donc caractérisée par les limites de la
bande de dispersion a 50% de cristallinité: Tkspe mini et Tksp maxi.

1V.2) RESULTATS
I1V.2.1) Généralités

Dans ce chapitre, on donne une description générale des résultats et de leurs
dispersions. Ces résultats sont rassemblés dans des tableaux figurant a I'annexe IIL
Pour chaque nuance et pour chaque vitesse de refroidissement, les différentes
caractéristiques mécaniques sont portées sur des graphes reliant les propriétés
mécaniques a la TFR. Les nuances A (C, Mn, Si, Ti) et C (C, Mn, Si, Ti, Ni, Nb) ont
été étudiées aux vitesses de refroidissement Vry de 7, 15 et 25 °C/s, tandis que seules
les vitesses de 7 et 25°C/s ont été utilisée pour l'étude de la nuance
B (C, Mn, Si, Ti, Ni). Sur ces différents graphes, les propriétés mécaniques apres
refroidissement 2 l'air sont également indiquées, puisque le refroidissement a I'air
peut étre considéré comme un refroidissement accéléré pour lequel les
températures de début de refroidissement (TDR = 775) et de fin de refroidissement
(TFR). sont confondues.

A titre d'exemple, la figure 50 illustre les variations de propriétés mécaniques
de la nuance C en fonction de la température de fin de refroidissement accéléré,
pour une vitesse de refroidissement Vry de 7°C/s. Les différents graphes sont
présentés en annexe III.

Outre l'évolution du comportement mécanique avec le traitement de
refroidissement accéléré, la figure 48 met en évidence une dispersion importante de
chacune des propriétés mécaniques. Apres refroidissement naturel a l'air la
dispersion est d'environ 20 MPa pour Rpg2 et Rm, et de 25°C pour Tksgg (toutes
nuances confondues), tandis que cette dispersion peut atteindre 40 & 50 MPa pour
Rpo,2 et Rm et 40 a 50°C pour Tksog, aprés refroidissement accéléré. La dispersion
des propriétés de ductilité (allongement a la rupture A%, allongement
uniformément réparti Ag% et striction Z%) semble quant a elle peu ou pas affectée
par le refroidissement accéléré. Pour les courbes de traction présentant un crochet,
les oscillations de la contrainte le long du palier de traction contribuent a
I'imprécision des mesures de limite d'élasticité.
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Figure 50: Propriétés mécaniques de la nuance C aprés refroidissement accéléré

a2

7°C/s. Caractérisation de la dispersion des résultats.
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Les évolutions des propriétés mécaniques des trois nuances A, B et C avec la
température de fin de refroidissement TFR présentent certaines similitudes. A titre
d'exemple, la figuré 51 présente la variation de la limite d'élasticité Rpg o de la
nuance C en fonction de la TFR. Cette évolution se décompose en quatre domaines
distincts, limités par trois températures caractéristiques de fin de refroidissement
Tc1, T2 et Tc3, définies a la figure 51, telles que Tc3 < Tc2 < Tc.

MPa

SAAASRARASRAAS L ALRSRARARLALRS LAARS RARAR LAASY SRALS RASLE AL

200 250 300 350 400 450 500 550 €00 650 700 750 800

TFR (°C)

Figure 51: Définition des températures caractéristiques de fin de refroidissement
Tc1,Tc2, Tc3. Nuance C, Vry= 7°C/s.

L'évolution de Rpg2 avec la température de fin de refroidissement TFR se
caractérise de la fagon suivante :

I: Tci1 <TER: Rpo,2 augmente quand la TFR diminue,

II: Tc<TFR<Te1: Rpo,2 est constante quelle que soit la TFR,

III: Tc3<TFR<Tey: Rpo,2 chute brutalement quand la TFR diminue,
IvV: TFR < Tc3: Rpo,2 est constante quelle que soit la TFR.

Cette description sera utilisée pour chaque nuance et pour chaque vitesse de
refroidissement.

Les évolutions de la charge de rupture Rm montrent également des
singularités de comportement aux températures caractéristiques définies a partir de
la limite d'élasticité.

Les propriétés de ductilité et de résilience présentent aussi certaines
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singularités vis a vis de la TFR. Cependant, ces derniéres n'existent pas de maniére
systématique aux différentes vitesses de refroidissement, et n'apparaissent pas
toujours au voisinage des températures caractéristiques définies ci-dessus. De plus,
il est intéressant de noter que les propriétés de ductilité restent & des valeurs élevées
quel que soit le traitement de refroidissement. '

De facon 2 quantifier les variations des propriétés mécaniques avec la
température de fin de refroidiSéement TFR et la vitesse de refroidissement Vry, les
courbes d'évolution moyennes centrées sur les bandes de dispersion ont été tracées
pour les différentes caractéristiques mécaniques. La figure 52 présente a titre
d'exemple la courbe moyenne correspondant A 1'évolution de la limite d'élasticité
illustrée par la figure 51.
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Figure 52: Evolution moyenne en fonction de la TFR de la limite
d’élasticité de la nuance C, Vry= 7°Cls.

Les motifs (carrés, ronds, losanges) portés sur les courbes moyennes
correspondent & des points calculés a partir de la bande de dispersion et ne
représentent donc pas des essais réellement effectués.

1V.2.2) Caractérisation mécanique de la nuance A
La figure 53 présente l'influence des conditions de refroidissement sur les

évolutions moyennes de la limite d'élasticité Rpg2, de la charge de rupture Rm et
de la température de transition ductile fragile Tksgg.
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Figure 53: Variations de Rpg,2, Rm et Tksgq, de la nuance A en fonction des paramétres du
refroidissement accéléré. Les chiffres reportés sur les courbes correspondent aux
valeurs caractéristiques des diverses propriétés.
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IV.2.2.1) Propriétés de traction

Quelles que soient les conditions de refroidissement, les courbes de traction
relatives 2 la nuance A présentent toutes un crochet et un palier de Piobert-Liiders.

1V.2.2.1.a) Limite d'élasticité Rpo,2

La mesure des températures caractéristiques conduit pour la nuance A aux
résultats suivants:

Vry (°C/s) Tc1 CO) Tc2 °C) Tc3 (°0)
7 515 - -
15 530 - -
25 430 - -

Tableau 4: Températures caractéristiques de fin de refroidissement relatives 4 la nuance A.

Tant que la température de fin de refroidissement TFR est supérieure a Tcy,
la limite d'élasticité Rpg 2 augmente avec la diminution de la température de fin de
refroidissement et avec l'augmentation de la vitesse de refroidissement. Le gain
maximal par rapport au refroidissement a l'air est de 30 MPa pour Vry = 7°C/s, 40
MPa pour Vry = 15°C/s et 80 MPa pour Vry=25°C/s. Entre le refroidissement & l'air,
considéré comme un refroidissement accéléré pour lequel TFR = TDR, et la
température Tci, I'évolution de la limite d'élasticité est une fonction linéaire de la
TFR. Rpp,2 peut ainsi se définir dans ce domaine de la fagon suivante:

Rpg2=a-B.TFR avec «a=459MPa [B=0,12MPa/°C si Vry=7°C/s
a=497MPa B =0,16 MPa/°C  siVry=15°C/s
o=550MPa B =0,23MPa/°C si Vry=25°C/s

La limite d'élasticité augmente d'autant plus vite avec la diminution de la
TFR que la vitesse de refroidissement est plus élevée. -

1V.2.2.1.b) Charge 4 la rupture Rm

La charge a la rupture Rm présente des caractéristiques d'évolution similaires
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a celles mentionnées pour la limite d'élasticité. En effet, Rm croit avec
I'abaissement de la TFR tant que cette température de fin de refroidissement reste
supérieure a Tc1. Cependant la relation entre TFR et Rm n'est plus linéaire.

Par ailleurs, la charge de rupture ne dépend pas de la vitesse de
refroidissement sur l'intervalle 7°C/s a 15°C/s. L'effet de la vitesse de
refroidissement n'apparait que si l'on effectue un refroidissement sévére tel que
Vry = 25°C/s et TFR < 550°C. Lorsque TFR devient inférieure a Tc1, la charge a la
rupture se stabilise et les gains maximaux obtenus par refroidissement accéléré sont
de 20 MPa pour Vry=7°C/s et 15°C/s, et de 60 MPa si Vry=25°C/s.

Apres refroidissement accéléré, la charge a la rupture augmente moins que la
limite d'élasticité. Ceci conduit & une légere détérioration de la consolidation. Cet
effet est d'autant plus marqué que la vitesse de refroidissement est plus élevée. Un
exemple en est donné a la figure 54 o1 les rapports Rpg,2/Rm sont calculés pour les
TFR inférieures a Tc1, conduisant aux valeurs maximales de la limite d'élasticité et
de la charge de rupture.

0,83
0,82+
0,81

0,80-
0,79
0,78
0,771
0,76
0,75

Rp0,2/Rm

0,74 L] T T L T T L] L ] T L] ¥ R L]
0 2 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28
Vry (°CIs)

Figure 54: Variation du taux de consolidation de la nuance A avec
la vitesse de refroidissement Vry, pour TFR < Tc1.

1V.2.2.1.c) Allongements et striction
Le refroidissement accéléré semble peu affecter les propriétés de ductilité de la

nuance A tant que la vitesse de refroidissement Vry est égale a 7 ou 15°C/s
(Cf annexe III). En effet, l'allongement & la rupture A% et l'allongement
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uniformément réparti Ag%, égaux respectivement a 36% eta 18% apres
refroidissement a l'air, conservent des valeurs élevées proches de 32% et de 17%
aux plus basses TFR lorsque Vry = 7 ou 15°C/s. A I'opposé, lorsque Vry = 25°C/s, la
réduction des allongements est plus conséquente puisque A% décroit de 9% et Ag%
de 6% entre une TFR de 600°C et les TFR les plus basses voisines de 330°C. Le
coefficient de striction Z% quant a lui reste constant quelles que soient les
conditions de refroidissement.

1V.2.2.2) Propriétés de résilience

1V.2.2.2.a) Température de transition Tksqo,

L'évolution de Tksg9 avec la TFR a été donnée a la figure 53. Avec une
vitesse de refroidissement de 7°C/s, le refroidissement accéléré n'affecte pas la
température de transition de résilience tant que TFR reste supérieure a 450°C. Si le
refroidissement est mené en dega de cette température, la température de transition
ductile-fragile Tks0% se dégrade quelque peu, et passe ainsi de -82°C & -70°C aux
plus basses valeurs de TFR.

Contrairement au cas précédent, une vitesse de refroidissement de 15°C/s
peut conduire & une amélioration des caractéristiques de résilience. Tks0% diminue
ainsi notablement entre un refroidissement accéléré dont la TFR est supérieure a
650°C et pour lequel Tksgy est égale a -82°C, et un refroidissement conduit a des
températures voisine de 550°C ol Tksq¢, est abaissée a -105°C. Aux températures de
fin de refroidissement inférieures a 550°C, la résilience se dégrade au contraire trés
rapidement, avec une température de transition qui se stabilise a -70°C aux plus
basses TFR (inférieures a 450°C).

D'autre part, lorsque Vry =25°C/s, la temp:-ature de transition Tkspg est
sensiblement améliorée par rapport au refroidissement a l'air si la température de
fin de refroidissement est inférieure a 650°C environ. En dega de cette température,
Tksp9 reste constante. Le gain moyen ainsi obtenu est de 14°C entre le
refroidissement a l'air et le RAD. "

1V.2.2.2.b) Energie du palier ductile

La figure 55 indique que le refroidissement accéléré conduit & une légere
augmentation de l'énergie de rupture a -20°C lorsque la TFR diminue, et que le
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niveau du palier ductile ne semble pas affecté par la vitesse de refroidissement. De
plus, quelles que soient les conditions de refroidissement (air ou RAD), il convient
de remarquer la valeur élevée de I'énergie de rupture ductile.
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Figure 55: Variation de 1'énergie de résilience a -20°C (niveau ductile)
de la nuance A avec les conditions de refroidissement.

IV.2.3) Caractérisation mécanique de la nuance B
La figure 56 présente les évolutions, avec les conditions de refroidissement

accéléré, de la limite d'élasticité Rpp, de la charge de rupture Rm et de la
température de transition de résilience Tkso, relatives a la nuance B au nickel.

IV.2.3.1) Propriétés de traction

Comme pour la nuance A, les courbes de traction de l'acier B présentent
toutes un crochet et un palier de Piobert-Liiders. Cependant, la longueur du palier
de traction est sensiblement réduite avec la baisse de TFR. La déformation de Liiders
passe ainsi de 4% aprés refroidissement a l'air a 2% pour un refroidissement
accéléré mené a une TFR proche de 200°C.
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Figure 56: Variations de Rpg,2, Rm et Tks0q, de la nuance B en fonction des paramétres du

refroidissement accélér