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INTRODUCTION GENERALE.

Ce travail trouve son origine dans une préoccupation industrielle liée a la fabrication de ressorts
pour le transport. Avant de devenir un ressort, la barre généralement cylindrigue suit un long
processus de traitement thermique et de mise en forme au cours duqguel plusieurs problémes
techniques ou scientifiques peuvent intervenir. Nous nous intéressons ici a celui qui prend
naissance pendant le traitement a haute température, pratiquement des le début du processus de
fabrication. L’acier a ressort livré en barre est amené dans un four de traitement thermique a une
température supérieure a 900 T de maniére a ce qu’ il se transforme en une structure austénitique
afin que la trempe dans le bain d’huile lui confére les propriétés métallurgiques et mécaniques
recherchées. Suite a son passage a cette temperature, le contréle du produit en laboratoire met
parfois en évidence une modification microstructurale superficielle dont 'ampleur ne semble pas
étre maitrisée d’'un point de vue industriel. Cela veut dire que ce phénomeéne affecte des
profondeurs plus ou moins importantes sans que celles-ci puissent étre reliées a certains

paramétres du traitement thermique.

Ce phénoméne vient d’'une association de plusieurs parametres, température du four de
traitement, temps de maintien dans le four, atmosphére du traitement et nature de la barre. Ces
parametres réunis font que I'élément carbone de I'acier traité est comme aspiré par I'atmosphére
environnant, ici I'air ambiant, trés avide de carbone pour former du monoxyde de carbone (CO) ou
du dioxyde de carbone (CO,). Cest ce que nous appelons couramment la décarburation. Si la
décarburation n’avait que cet effet de modifier la structure superficielle du matériau, cela n’'aurait
que peu d'incidences sur le produit fini. Mais, cet élément carbone est le plus important dans la
composition des aciers puisqu'il contribue trés fortement a augmenter ses proprieétés mécaniques,
en particulier la dureté -et sa résistance a diverses sollicitations en service du ressort. C'est
pourquoi il est nécessaire de bien connaitre les problémes liés a la décarburation afin d’en

maitriser leurs effets.

La décarburation est un phénoméne trés connu parce qu’il est le résultat de la diffusion du
carbone au travers de la structure austénitique de l'acier, de lintérieur vers la surface libre de la
piéce. La diffusion a, quant a elle, été trés largement étudiée. On connait d’ailieurs parfaitement la
quantité d’atomes migrants grace notamment aux travaux de Fick sur fa diffusion. On sait donc a
posteriori quels sont les parameétres qui contrélent la diffusion. D'un point de vue théorique, il suffit
de modifier la nature de 'atmosphére pour régler définitivement le probléme de la décarburation
des barres. Par contre, d’'un point de vue industriel, d’importantes difficultés peuvent apparaitre, en
raison notamment du surco(t non négligeable engendré par la mise en place d'un four a
atmosphere contrélée. La solution retenue par l'entreprise est donc de bien connaitre la

décarburation pour mieux en maitriser son controle. Pour cela, il est donc nécessaire de controler
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'ampleur de la décarburation et d’en extraire un critére permettant d’apprécier judicieusement son
étendue. La encore, on sait quels sont les outils mis a la disposition du controleur pour étudier les
modifications microstructurales. Les deux méthodes généralement utilisées nécessitent une
découpe de la barre ou d’'un échantillon de méme nature que la barre qui aurait suivi le méme
processus de traitement thermique. La premiére technique est une observation métallographique
apres une attague chimique au Nital de la section transversale. Les modifications microstructurales
sont alors bien visibles en microscopie optique comme le montre a titre d’exemple cette

photographie d’un acier ferrito-perlitique décarburé.

Figure 1. Micrographie d’un acier ferrito-perlitique décarburé.

Par contre, il est clair que la limite entre la zone affectée et le coeur supposé sain du matériau est
difficile & déterminer. C’est la raison pour laquelle on adjoint souvent a cette technique de contrble
létablissement d’un profil de dureté qui ne dépend pas, ou dans des proportions moindres, de
I'opérateur. La comparaison des deux méthodes permet alors d’estimer avec plus de précision la
profondeur sur laquelle la décarburation a eu lieu. Le contréle d’'une piéce « consomme » donc un
temps important. De plus, ce contrble ne peut étre mis en place au niveau d’'une chaine de
fabrication étant donné les moyens matériels nécessaires pour le réaliser. C'est principalement en
partant de ce constat que I'industriel a souhaité trouver une méthode fiable, rapide, peu colteuse

qui pourrait étre introduite dans la chaine de production.

Au vu de ces méthodes largement utilisées de nos jours, nous avons voutu aller plus ioin dans
I'utilisation de lindentation qui a connu ces derniéres années des progrés conséquents. Deux
voies nous ont semblé intéressantes a étudier. La premiére s’appuie sur les travaux de
lindentation de matériaux modifiés superficiellement qui se retrouvent dans une trés large

publication couvrant principalement l'indentation de films ou de revétements déposés sur un
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substrat. En effet, les résultats les plus marquants montrent qu’il est possible au moyen de
modeéiles plus ou moins simples de remonter a la dureté du film & partir d’'indentations faites
perpendiculairement a ce dernier. On évite ainsi de sectionner I'échantillon pour une mesure en
profil. Ceci nous a donné l'idée d'appliquer la méme démarche avec une indentation « normale »
mais la difficulté réside dans le fait que le matériau décarburé a un gradient de propriétés
mecanigues, donc de dureté, ce qui rend caduque a priori I'utilisation des modéles de dureté sur
les films. Mais, il doit &étre possible de construire le profil de dureté a partir de l'indentation
perpendiculaire. Une deuxiéme voie est née de [lutilisation de lindentation instrumentée qui
permet d’enregistrer fout au long du processus d'indentation la variation de la charge avec ia
profondeur d’indentation. Outre le grand nombre d'informations accessibles en tout point du
chargement et/ou du déchargement, on imagine assez bien que plus la profondeur décarburée est
élevee plus la courbe au chargement en sera modifiée. Ainsi, a contrario, le gradient de dureté ou
la variation de la charge avec la profondeur doivent pouvoir renseigner sur le niveau de
décarburation. C’est ce qui a motivé la deuxiéme partie de notre travail. Mais, la-encore, il s’agit de
méthodes d’indentation qu’il semble difficile d’utiliser comme moyen de contréle de production en
continu. C’est pourquoi, nous avons eu lidée de tester I'analyse par courants de Foucault qui
présente I'avantage d'étre une méthode rapide et adaptable dans une chaine de contréle. L'idée
est venue des travaux visant a étudier la présence de défauts dans des aciers ou des fontes, et
plus encore, des travaux montrant la relation entre les paramétres mesurés par courants de
Foucault et la dureté d’aciers durcis superficiellement par cémentation ou nitruration. Si cette
méthode donne des résultats intéressants pour caractériser la cémentation, alors a fortiori elie peut
le faire dans le cas contraire, c'est-a-dire pour la décarburation. Nous avons donc testé cette
méthode sur les barres décarburées dans le but premier de montrer la faisabilité de la méthode.

Quelque soit la technique utilisée, l'objectif de la caractérisation de la décarburation est de
disposer d'un critére susceptible de renseigner a la fois sur la variation de dureté entre la surface
et le coeur et sur I'étendue en profondeur de la modification microstructurale. A Faide d’'un tel
critére, I'etape suivante est de relier une propriété caractéristique du comportement mécanique a

ce critere, tel que le comportement en traction.

’'ensemble de ces objectifs nous a amené a établir un programme d'études dans plusieurs
directions, tout d'abord au niveau du matériau. Une premiére partie des analyses ont été
effectuées sur des éprouvettes «industrielles » dont on ne contréle pas le niveau de
décarburation. Sur ces éprouvettes a été réalisée une partie des essais d’indentation. Une autre
partie a concerné des éprouvettes dont les parameétres, tels que le potentiel de carbone en
surface, étaient maitrisés avec précision. Pour analyser les résuitats obtenus, nous nous sommes
appuyés sur des résultats préliminaires trouvés dans la littérature. C'est pourquoi autant la partie

analyse bibliographique que la partie analyse des résultats reposent sur les points suivants.
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Dans un premier temps, on rappelle trés rapidement la loi de diffusion décrivant la variation du
potentiel carbone avec la profondeur. Elie est utilisée pour décrire mathématiquement le profil de
dureté. Il s’en suit donc logiquement un chapitre centré autour de l'indentation conventionnelle
utilisée pour caractériser la décarburation. Ici, cherchant a établir des modéles prédictifs de dureté
a partir du matériau et des phases qui le constituent, nous avons également développé I'étude des
structures avant et aprés les divers traitements thermique}s (austenitisation, trempe et revenu) que
le ressort subit au cours de sa fabrication. Il s’agit de bien comprendre comment sont modifiées les
microstructures rencontrées en fonction des éléments d’alliage mais surtout en fonction de la perte
du carbone. La bibliographie sur le sujet, relativement peu abondante, est ancienne puisque

pratiguement aucune étude n’a été publiée au cours de ces dix derniéres années sur ce sujet.

Dans un second temps, nous nous intéressons a l'indentation instrumentée dans laquelle nous
cherchons a bien préciser tous les paramétres importants et nécessaires pour obtenir des résultats
fiables. Nous discutons également des phénomeénes susceptibles de modifier la mesure de
profondeur, comme la prise en compte de la déformation de l'instrument, du fluage par indentation
intervenant durant le maintien a la charge maximum ou encore de l'effet de taille en indentation.
Tous ces facteurs conduisent a une modification de la valeur de la dureté en fonction de la charge
appliguée. Lorsque tous ces points sont mieux précisés, nous montrons le lien entre les propriétés

meécaniques de traction et les résultats de I'indentation.

Pour répondre au souci de lindustriel, nous développons ensuite la technique de mesure par
courants de Foucault qui est une technique que nous avons choisie parmi plusieurs autres comme
lanalyse du bruit Berkhausen ou des méthodes ultrasonores. Nous montrons dans la partie
bibliographique quelques exemples d’application des courants de Foucault qui ont motivé notre
choix. Par contre, I'étude de cette méthode a nécessité une recherche bibliographique approfondie
dans le domaine de I'électromagnétisme et de I'analyse des signaux par séries de Fourier qui

s’écartent un peu plus des préoccupations de recherche des mécaniciens.

L’ensemble de mes travaux ont conduit a plusieurs publications et communications dont voici la

liste exhaustive :

ARTICLES DANS DES REVUES INTERNATIONALES AVEC COMITE DE LECTURE.

1. D. Mercier, X. Decoopman, J. Lesage, D. Chicot. Eddy currents and hardness testing for
evaluation of steel decarburizing. Non-Destructive Testing and Evaluation NDTE, 39 (8)
2006, 652-660.
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Chapitre | :

Synthese
bibliographique sur la
décarburation




A Préambule.

La décarburation est le résultat d’'un phénomene qui se traduit par la perte de I'élément carbone a
la surface du matériau. D’un point de vue industriel, cette perte intervient le plus souvent lorsque
Fatmosphere des fours de traitement thermique n’est pas contrdiée, c'est le cas de I'air ambiant.
Dans ces conditions, 'atmosphére généralement avide de carbone joue le réle de pompe a
carbone. Le carbone est ainsi aspiré en dehors de la piece. C'est par conséquent un phénoméne
de surface dont 'amplitude va dépendre principalement de la température et du temps de maintien
dans le four de traitement. Il s’agit d’'un phénomene thermiguement activé qui est gouverné par les
lois classiques de la diffusion. Le premier chapitre décrit donc de fagon succincte la loi de diffusion
de Fick applicable a ce cas. Elie permet de connaitre le gradient de concentration en carbone a

une profondeur donnée dans la piece.

Pour controler I'étendue de la décarburation, on s’appuie généralement sur la norme I1SO 3887 qui
prévoit ['utilisation en paralléle d’'une observation métallographique par microscopie optique apres
attaque chimique de la zone décarburée et d'une analyse mécanique par I'établissement d’'un
profil de dureté dans une section droite de la piéce. C'est pourquoi dans la deuxiéme partie de ce
chapitre, nous nous attacherons a décrire les méthodes d’indentation, conventionnelle et
instrumentée, susceptibles de fournir des renseignements précieux sur I'étude de la décarburation
et en particulier sur la détermination de la profondeur de décarburation correspondant a la
profondeur sur laquelle la teneur en carbone a été modifiée. Cependant, pour un contrble en série
dans une ligne de production, ces méthodes d’indentation, bien que trés intéressantes, ne sont
pas applicables directement ou alors sont relativement complexes a mettre en ceuvre pour un
controle continu. C'est pourquoi nous étudierons dans une troisiéme partie les possibilités que
peut offrir 'analyse par courants de Foucault dont on connait principalement jusqu'a aujourd’hui

son utilité pour la détection de défauts.
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B Diffusion.

Il est connu que le probléeme de perte de carbone a la surface du matériau est gouverné par la
température et le temps qui conditionnent la cinétigue de migration des atomes de carbone du
cceur du matériau vers la surface libre en contact avec Fatmosphére. Dans ce contexte, le principal
phénoméne mis en jeu est donc la diffusion du carbone, favorisée par une température élevée et
par le caractére oxydant de I'atmosphere. En effet, c’est une atmosphére riche en oxygéne et
avide de carbone qui aura tendance a combiner les deux eléments pour former des gaz comme le
monoxyde de carbone (CO) ou le dioxyde de carbone (CO,). La mise en équation d'un tel
phénoméne a été proposée par Fick [1]. Pour les conditions de diffusion considérant un milieu
semi infini, Fick propose que la distribution du carbone a partir de la surface de I'échantillon vers le
cceur du matériau prenne la forme suivante :

X

2 20t X
C(x,)=Cq +(Co-Cs) 1_T J'exp(—yz).dy =Cq +(Co —CS).erfc(————J (1)
0

™ 2\/5

dans laquelle C(x,t) représente la teneur en carbone obtenue aprés une durée de maintien, t,
a la température, T, et a une profondeur, x. Cs est la concentration en carbone a la surface et
Cy la teneur initiale en carbone de I'acier. D est ie coefficient de diffusion du carbone dans le

domaine austénitique (forme cubique a faces centrées du fer) dans lequel a lieu la diffusion.

Dans un souci de simplification d'écriture, le terme ;erfc(x/zﬁ) est noté x dans la suite.
Le coefficient de diffusion suit une loi de type Arrhenius :
-Qp
D =Dy exp(————) 2
RT @
ou Dy représente le coefficient de diffusivité, Q, I'énergie d’activation pour la diffusion du

carbone et R est la constante des gaz parfaits égale & 8,314 J.mol" K™,

Dans le cas des aciers, la diffusion du carbone est pratiguement 30 fois plus aisée dans l'austénite
de structure cristallographique cubique a faces centrées que dans la ferrite de structure cubique
centrée, ceci est aussi lié aux limites de solubilité différentes dans Vausténite (2,4 % en masse a
1150 T) et dans la ferrite (0,03 % en masse a 727 T). Ainsi, la décarburation se produit toujours
lorsque l'acier est porté dans le domaine austénitique. C’est pourquoi nous chercherons les
valeurs du coefficient de diffusivité (D) et de P'énergie d'activation (Qa) du carbone dans
l'austénite.

Plusieurs travaux menés sur la valeur du coefficient de diffusivité sont disponibles dans la
littérature. Par exemple, Roy [2] a trouvé une valeur de 0,1 cm?s™ tandis que Gamsjager [3] a

obtenu une valeur plus importante de 0,234 cm?s™. Il est a noter que, dans leurs travaux, Lan [4]
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et Kumar [5] utilisent une valeur intermédiaire de 0,17 cm?s™. Pour ce qui concerne les énergies
d’activation, Golovin [6] fournit deux limites qui sont fonction de la présence ou non du chrome,
soit 135 kJ.mol " en I'absence de chrome et 145 kJ.mol™ lorsque celui-ci est présent. Gamsjager a,
quant a lui, considéré une valeur de 148 kJ.mol” et Lan et Kumar ont utilisé 143,3 kJ.mol™". Mais
de maniére générale, toutes ces valeurs sont assez proches pour pouvoir utiliser une valeur
moyenne qu’il s'agisse du coefficient de diffusivité ou de I'énergie d’activation. On prendra donc Dy
= 0,17 cm?s™ et Qu = 145 kJ.mol™ si le chrome est présent dans le matériau.

Lorsgu'une piéce en acier est portée dans le domaine austénitique, un autre phénoméne
indésirable peut apparaitre. Il s’agit de la formation de calamine en surface. En effet,
lausténitisation des aciers sous une atmosphére oxydante provogue aussi une combinaison de
l'oxygéne, contenu dans l'atmosphére, avec le fer présent dans l'acier. Ainsi, I'oxyde de fer,
nommé calamine, se forme et provoque une perte de matiere en surface. Si on élimine celle-ci,
alors la profondeur décarburée réelle dans la piéce est modifiee sur quelques microns et il faut
tenir compte de cette modification dans le calcul de la concentration C(x, t) de la relation (1). Ce

changement est pris en compte dans la fonction erreur de Gauss de ia maniére suivante :

xzerf«:[XJrX}
2ot (3)

ou X est I'épaisseur de la couche de calamine.

Dans la litterature, on trouve principalement deux résultats qui ont été proposés par Lanteri et
Metivier [7] et Arnaud [8] pour exprimer la profondeur de calamine. Lanteri et Metivier proposent

d’exprimer 'épaisseur de cette couche de la fagon suivante :
—-43238
X = 2kFet avec kFe= O,571exp(—§_r——J (4)

ou R est la constante des gaz parfaits, T la température en Kelvin, t le temps en secondes et

kre, @ssimilé & un coefficient de diffusion, est exprimé en cm2s™.

De maniéere analogue, Arnaud [8] écrit 'épaisseur de la couche d'oxydes formée comme suit :

—41000)
2T

ou la température T doit étre comprise entre 1000 et 1500 K et K est exprimé en en

X =05,/Krt avec KT = 3,62.104.exp[ (5)

mmZ2.min™'.

A partir des conditions thermiques de la décarburation qui sont le temps et la température, il est
maintenant possible de tracer I'évolution de la concentration en carbone en fonction de la
profondeur. Ce profil pourra étre confronté aux résultats d’observation optique mais surtout au
profil de dureté dont on verra par la suite qu’il suit directement et logiquement I'évolution de la

teneur en carbone.
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C Indentation.

C.1 Indentation conventionnelle.

C.1.1 Types d’indenteur et dureté associée.

Parmi les essais utilisés pour caractériser I'état mécanique d’une piece aprés son élaboration, pour
contrdler la qualite des traitements thermiques ou thermochimiques de surface, I'essai de dureté
est probablement le plus employé de nos jours. Il le doit sans doute a la grande simplicité de son
principe et la facilité de sa mise en ceuvre. |l s'avére cependant que les développements récents
dans son interprétation nous amenent aujourd’hui a beaucoup de questions dont une partie sera

abordée iai.

D’une maniére trés générale, 'indentation consiste a enfoncer, au sein d’'un matériau, un indenteur
de forme géométrique simple, de faible déformabilité et soumis a une charge d'indentation
donnée. L’indentation peut se définir comme la capacité du matériau a résister a la pénétration de
lindenteur. Elle se définit aussi par une résistance a la déformation plastique. Pour caractériser
cette résistance, on calcule un nombre de dureté par le rapport de la charge appliquée sur une
aire caractéristique du contact indenteur / matériau. Dans le cas d’'un chargement discret, 'aire de
contact est mesurée aprés le retrait total de l'indenteur. En fonction du type de I'indenteur (cone,
sphére, pyramide...), différentes expressions du calcul de la dureté sont disponibles. Nous ne
donnons ici que les duretés les plus utilisées.

La dureté Vickers utilise un indenteur de forme pyramidale a base carrée dont I'angle au sommet

mesuré entre deux faces opposées est égal a 136°( figure 2).

- s,

P ~ | OPERATING
POSITION

Figure 2. Géométrie de l'indenteur Vickers.
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Dans le cas de la dureté Vickers, l'aire considérée est la surface réelle de contact, Acg, qui
s’obtient facilement a partir de la diagonale de I'empreinte et de la géométrie de la pyramide. Ainsi,
le nombre de dureté se calcule de la fagon suivante :

P P P

= 18544 — ®)

HV = =—
Acg d%/2sin(136/2) d

ou HV est exprimée en MPa si la charge appliquée P est en newton (N) et la diagonale de

Fempreinte d en mm.

Pour effectuer des mesures par filiations de dureté sur des échantillons modifiés superficiellement,
on préfére utiliser un indenteur Knoop (figure 3) plutét qu’'un indenteur Vickers qui autorise des
mesures plus rapprochées du fait de sa petite diagonale et aussi une meilleure précision sur la

lecture de la grande diagonale.

Figure 3. Géométrie de l'indenteur Knoop et considérations géométriques pour le calcul de l'aire

de contact réelle [9].

L'indenteur Knoop est de forme pyramidale avec une base losange. L'angle 8 mesuré entre les
deux grandes arétes opposées est de 172,5°et 'ang le @ entre les deux plus petites arétes est de
130° Le calcul de ia dureté Knoop utilise cette fo is-ci I'aire de contact projetée. Généralement, la
dureté Knoop est exprimée en fonction de la grande diagonale, notée L, de la maniére suivante ;

P P

HK = = =
Ae  LZtan(g/2)/2(tan(6/2)

14,229% (7)

ou HK est exprimée en MPa si la charge appliquée P est en N et la longueur de ia

diagonale principale L en mm. Acp représente l'aire de contact projetée.

A ce stade, une remarque peut étre faite. En effet, de nombreux auteurs ont cherché a comparer
les duretés obtenues avec ces deux types d'indenteur. Mais, comme nous pouvons le constater,
l'aire considérée dans le caicul de la dureté est différente. |l s’agit en effet de l'aire de contact
réelle pour la dureté Vickers et de l'aire de contact projetée pour la dureté Knoop. Pour comparer

valablement les deux nombres de duretés, Chicot et al. [9] ont étudié les duretés Vickers et Knoop
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sur une gamme de dureté trés étendue, c'est-a-dire des valeurs de dureté allant de celles des
aciers doux, de 'ordre de 1 ou 2 GPa, a celles des céramiques, de 'ordre de 20 a 25 GPa. Chicot
et al. [9] proposent alors de tenir compte de I'aire de contact réelie dans le calcul de la dureté
Knoop. Pour cela, ils démontrent que la dureté Knoop doit s’écrire :
HK = P 12,8833 (8)
Acr L2
ou HK est exprimée en MPa si la charge appliquée P est en N et la longueur de la grande
diagonale L est en mm. Acg représente ici I'aire de contact réelle.
Pour comparer les deux duretés, les auteurs proposent une relation polynomiale de conversion du
type :
HK =HV - 0,012.HV? 9)

Pour mesurer la dureté, on peut aussi utiliser un indenteur bille. Dans ce cas, on obtient la dureté
dite de Meyer. La figure 4 montre les différentes longueurs géométriques nécessaires pour le

calcul de laire de contact projetée conduisant au caicul de la dureté Meyer.

Figure 4. Schéma de lindentation par une bille et parametres géométriques considérés pour une

bille rigide.

Le résultat du calcul de la dureté peut étre trouvé dans [10] et [11] qui préconisent de négliger la
profondeur h. devant le diametre de la bille, D, si celui-ci est beaucoup plus grand, soit encore

he<<D, d’ou :

Acp =m-hg-(D-hg)=m-D-hg (10)
Dans ces conditions, la dureté Meyer HM s’écrit :
P
HM = (11)
nDhg

Pour caractériser un phénomeéne comme la décarburation, il peut étre intéressant de confronter les
résultats obtenus avec ces trois types d'indenteur car ils peuvent apporter des informations

complémentaires.
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C.1.2 Dureté du matériau apres traitement thermique.

Le comportement mécanique global du matériau, en particulier la dureté, dépend des propriétés
de chacune des phases en présence. Ces phases sont obtenues par les traitements thermiques
subis par le matériau, la température de maintien dans le domaine austénitique et la température
du milieu de refroidissement. La nature des phases qui en découlent est liée principalement a la
teneur en carbone ainsi qu’a la teneur en €léments d’addition, ces éléments pouvant avoir des
incidences sur la formation de carbures. Un autre parameétre trés important est la température de
refroidissement du matériau, qui va permetire I'obtention de structures spécifiques, les plus
attendues étant les structures martensitique et / ou bainitique. Les traitements thermiques peuvent
étre décomposés en trois stades distincts. Le premier est le stade d’homogénéisation des carbures
dans une solution solide austénitigue de structure cubique a faces centrées stable a haute
température ; ce stade est appelé austénitisation. Pour les aciers faiblement allies, cette
température est définie par Ae; dans le diagramme fer-carbone, il s'agit de la limite entre le
domaine austénitique et le domaine biphasé ferrite-austénite. Il est reconnu aussi que cette limite
est modifiée en présence d’éléments d’addition. De nombreux auteurs utilisent la relation entre
cette température de transformation et la composition de I'acier. Par exemple, pour discuter des
résultats obtenus aprés cémentation en partant de la connaissance de Aes, Golovin [6] et Erdogan
et al. [12] utilisent la relation d’Andrews applicable aux aciers ayant une teneur en carbone
inférieure a 0,6 % [13] :

Ae; =91 2-203/C —152Ni-30Mn+ 447 Si+104V + 315Mo+131W (12)

ou la température est donnée en T si les quantités d’éléments sont exprimées en %.

Lorsque e matériau est homogene, c’est-a-dire qu’il a été maintenu un temps suffisamment long
dans le domaine austénitique pour que les carbures soient complétement dissous, le matériau
subit un refroidissement plus ou moins rapide selon la microstructure recherchée. Ainsi, pour
obtenir des matériaux de dureté élevée, le matériau est refroidit trés rapidement de maniére a
bloquer la diffusion du carbone. Cette opération, appelée trempe, conduit a 'obtention de la
martensite qui résulte de la transformation displacive (sans diffusion) de l'austénite mere, par
cisaillement selon des plans cristallins bien précis. La structure de la martensite obtenue est
tétragonale centrée dont les paramétres de mailie dépendent uniquement de la teneur en carbone.
Par consequent, le rapport de tétragonalite est aussi une fonction du pourcentage de carbone.
Plus la teneur en carbone est élevée, plus le rapport de tétragonalité est élevé. Cependant, selon
les conditions de refroidissement, en particulier la nature (air, eau, huile, bain de polymeres) et la
température du milieu de trempe, 'austénite mére peut se transformer en d’autres microstructures
comme la bainite. Elle se présente comme une précipitation de carbures sous forme de nodules ou
de batonnets, selon les vitesses de refroidissement, dans une matrice ferritique sursaturée en

carbone.
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Le point de transformation compléte de l'austénite en martensite (Mg) se trouve parfois nettement
en dessous de la température ambiante. Apres ia trempe, il peut donc subsister une quantité
d’austénite qui ne se transforme pas, appelée austénite non transformée, retenue ou résiduelle
selon les auteurs. Pour prévoir la structure obtenue aprés trempe, il est donc nécessaire de
connaitre la vitesse de refroidissement qui dépend du milieu de trempe et‘ de sa température.
Cette vitesse se calcule entre 700 et 300T, le dom aine de transformation bainitique étant proche
de 700T et la température de début de transformati on martensitique, étant quant a elle, voisine
de 300T. Pour un échantillon cylindrique de diamétre d, la vitesse de refroidissement se calcule a
I'aide de la relation proposée par Murry [14] :
logV, =-163log(d)+ 7,32 (13)

ou la vitesse V, est exprimée en T/s si le diameétre d est donné en mm.

Pour des vitesses de refroidissement lentes, la trempe induit genéralement la formation de bainite.
Si la vitesse est beaucoup trop lente, alors les conditions’de diffusion du carbone sont telles que la
ferrite et la perlite peuvent apparaitre. Pour les vitesses de trempe plus élevées, 'austénite mére
commence a se décomposer (ou se transformer) en martensite a une température appelée
« Martensite Start » (Ms). Cette température est proche de 300T. Steven et Haynes [15] ont
proposé de relier cette température a la composition du matériau, ou I'on note que le coefficient lié
au carbone est largement supérieur a ceux des autres éléments. Ceci confirme l'influence majeure
du carbone sur les autres éléments dans la trempe des aciers :

Mg =539 - 423C -30,4Mn —17,7Ni—12,1Cr — 11Si — 7Mo (14)

ou Mg est la température en T, et le pourcentage de 'élément étant en pourcentage

massique.

Parrish [16, 17] a repris cette relation pour y apporter une correction, dite correction de Parrish
notée CP, lorsque la teneur en carbone de l'acier est supérieure a 0,6 %. La figure 5 montre sa

valeur en fonction de la teneur en carbone.

addition tocorrect Ms T°
derived from Steven andHaynes
/

N =]
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/
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Figure 5. Facteur de correction de Parrish modifié en fonction de la teneur en carbone [18].
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La présence de l'austénite non transformée peut avoir une influence non négiigeable sur les
caractéristiqgues mécaniques (diminution de R., R, et H) et la tenue en fatigue. Pour quantifier la
teneur en austénite résiduelie, on peut recourir a différentes techniques expérimentales comme la
diffraction des rayons X, la dilatométrie ou encore des mesures magnétiques. |l est aussi possible
d'estimer cette quantité en appliquant la relation proposée par Koistinen et Marburger [19], puis
corrigée par PIRSID. Le taux d’austénite résiduelle est alors donné par la relation suivante :

Ya =(1-Y)-expl-11.107 (Mg - To (1-p) (15)

ot Y représente la quantité totale de phases présentes autre que l'austénite, Ms est la

température de début de transformation martensitique calcuiée par la relation (14), T est

la température du milieu de trempe et 1,1.10” une valeur statistique moyenne valable pour

les aciers non alliés et faiblement alliés [20, 21].

Le parametre p, appelé facteur de stabilisation, est un paramétre qui dépend de la vitesse de

refroidissement représentée par le terme At;gg exprimé en secondes. Ce paramétre représente

le temps nécessaire pour que le matériau passe de la température de 700 C a 300 <. Le facteur
| s’écrit ;

300 106
0 =0,41~[1—exp(—0,03{m7oo} H (16)

Parmi toutes les microstructures que l'on peut former par traitements thermiques des aciers, la
martensite est la plus dure et la plus résistante mais, par contre, elle reste fragile. En fait, elle ne
posséde pratiguement pas de domaine de ductilité. De plus, durant la trempe, la transformation
s’accompagne d’'une modification notable du volume. Cela conduit a la genése de contraintes
internes qui peuvent, assez souvent, entrainer apparition de fissures ou de tapures de trempe. Ce
probléme intervient plutét pour des teneurs en carbone supérieures a 0,5 %. La martensite ainsi
obtenue, dure et fragile, n'est en pratique pas utilisable dans beaucoup d'applications. Pour
améliorer la ductilité, réduire la ténacité et diminuer les contraintes internes de la martensite, on
effectue souvent un traitement thermique appelé revenu. Le revenu s’accompli par chauffage de la
martensite a une température inférieure a la température de transformation perlitique (727 C) et
pendant une durée donnée qui dépend de T'effet recherché par le revenu sur la microstructure.
Une durée trés longue conduit a8 une annulation des effets de la trempe. Communément, la durée
du revenu est comprise entre 2 heure et 2 heures. La température est généralement comprise
entre 250 et 650 T méme si les contraintes internes peuvent déja étre éliminées en partie dés
200 . Ce traitement met en jeu la diffusion du carbone pour obtenir une martensite dite revenue.
Il s'agit en général d'une précipitation fine de carbures sous forme de petits nodules dans une
martensite qui, par conséquent, perd du carbone. De ce fait, ses propriétés mécaniques
deviennent acceptables pour une application industrielle donnée. Il faut donc éviter par le
traitement thermique de précipiter tous les atomes de carbone sous forme de carbures ce qui
conduirait a la formation de cémentite et d’'une martensite sans carbone qui n'est autre que la

ferrite. On retrouve alors une structure d’équilibre ferrite plus carbures.
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Au vu de cette analyse rapide du traitement thermique, il est clair que le potentie! carbone a un
role important dans la nature des phases obtenues et dans leurs proportions. Dans ce qui suit,
nous discutons de I'effet du carbone sur la dureté de chacune des phases, principalement celle de
la martensite et de l'austénite résiduelie présentes dans le matériau aprés traitement car nous
montrons que la bainite ne peut étre présente dans la zone superficielle du matériau étudié. La
dureté de gquelques constituants est souvent considérée indépendante de la composition. Il s’agit
principalement de la structure ferrito-perlitique (150 HV), du carbure de fer (800 HV). Pour
lausténite résiduelle, une distinction est faite entre les aciers faiblement allies, pour lesquels la
dureté de l'austénite est voisine de 200 HV, et les aciers fortement alliés, avec une austénite de
250 HV [18]. Pour les autres microstruciures, de nombreuses études ont été réalisées dans le but
de mieux caractériser la relation entre la microstructure et la dureté. La relation la plus étudiée
étant sans doute la relation entre la dureté de la martensite et la teneur en carbone du fait que le
carbone est I'élément essentiel comme en témoigne la relation (14) de Steven et Haynes [15].
Parmi les études de la bibliographie, celle de Krauss [22] est particulierement intéressante car elle
collecte de nombreux résultats de différents auteurs. Cela permet a Krauss de mieux définir

I’évolution de la dureté de la martensite en fonction du pourcentage de carbone (figure 6).
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Figure 6. Dureté de la martensite en fonction du pourcentage de carbone [22].

Pour l'acier étudié, la teneur en carbone n'excéde pas la valeur de 0,54 % en masse. Ainsi, en
reprenant les travaux de Krauss et en se limitant a cette teneur maximum, nous voyons sur la
figure 7 qu’il est possible de représenter correctement 'évolution de la dureté de la martensite par

une variation linéaire plus simple a intégrer dans des modeles de calcul.
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Figure 7. Dureté de la martensite en fonction du pourcentage de carbone pour des teneurs en

carbone inferieures a 0,6%.

D'autre part, comme nous l'avons signalé auparavant, la structure tétragonale centrée de la
martensite sans carbone devient une structure cubique centrée, du fait que le rapport de
tétragonalité est égal a 1. Cette structure n’est autre que celle de la ferrite. 11 s’ensuit que les
propriétés de la martensite sans carbone sont équivalentes a celles de la ferrite. C’est pourquoi on
retrouve sur les figures 6 et 7, la valeur de la dureté de la ferrite pour une teneur en carbone nuile,
soit environ 150 HV si on ne regarde que les points expérimentaux ou 200 HV si on considére

Yextrapolation de la droite.

La dureté de la martensite proposée sur la figure 7 par interpolation des points expérimentaux,
dépend uniguement du pourcentage de carbone et ne tient pas compte des divers éléments
d’addition qui peuvent étre présents dans l'acier, notamment ceux qui concernent les aciers a
ressorts. Apres la trempe a 'huile, le ressort subit un traitement de revenu dont nous avons discuté
rapidement des effets sur la microstructure. Sur la martensite, il s’agit principalement d’une
précipitation de carbures qui s’accompagne d'un appauvrissement en carbone de la martensite
initiale. I en résulte tout naturellement une diminution de la dureté qui sera plus ou moins
accentuée en fonction des conditions de revenu. La figure 8 illustre trés bien cette variation de
dureté en fonction de la teneur en carbone. Pour mémoire, la dureté de la martensite issue de la

trempe est mentionnée sur cette figure.
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Figure 8. Evolution au cours de revenu de la dureté de la martensite d’aciers au carbone, en
fonction de la teneur en carbone et de la température de revenu pour une heure de
traitement [23].

En réalité, comme nous le verrons dans la suite, ne pas prendre en compte les éléments d’addition
pour décrire la dureté des phases n'est pas exact. D’autant plus que, pendant un revenu, on peut
observer la précipitation de certaines phases liées a la présence d’éléments d’addition comme le
vanadium [23], noté V. La figure 9 montre giobalement 'augmentation de la dureté en fonction
des éléments d’addition. On remarquera l'effet trés prononcé du vanadium qui permet une

augmentation de dureté importante en fonction de la température de revenu.
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Figure 9. Variation de la dureté en fonction des éléments d’addition de l'acier pour deux

températures de revenu [23].
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Concernant les aciers a ressort, les éléments constitutifs en proportion décelable sont le silicium
(1,2 %), le chrome (0,51 %) et le vanadium (0,125 %). La figure 9 montre que le silicium posséde
un effet trés important sur la dureté et qu’il a tendance a diminuer celle-ci dans des proportions
non négligeables. En effet, Honeycombe [24] a montré que la présence de silicium retarde la
transformation en cémentite du carbure £ formé a basse température de revenu (300 C) et de
dureté plus élevée que la cémentite. En effet, cette figure illustre trés bien 'effet prononcé du
silicium pour un revenu a 538 TC. De plus, les éléments carburigénes, comme le molybdéne et

surtout ie vanadium, ont tendance a limiter 'adoucissement au revenu.
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Figure 10. Dureté Rockwell cone (HRC) en fonction de la température du revenu pour quatre

nuances d'aciers a ressorts [25].

La figure 10 montre I'effet de ces éléments en comparant la dureté en fonction de la température
de revenu pour quatre nuances d’acier a ressort. Nam [25] note que la présence de vanadium a

une influence significative sur la valeur maximale de dureté aprés revenu.

L'objectif est maintenant de déterminer la dureté apres traitement thermique des aciers en partant
de la constitution en phases et de leurs duretés respectives. Cette prévision des caracteristiques
mécaniques des aciers en fonction de leur composition chimigue et des traitements thermiques a
été étudiée par Blondeau et al. [26]. Ces auteurs ont proposé un modele permettant de déterminer
les caractéristiques mécaniques aprés trempe et revenu. Ce modéle se décompose en quatre
étapes.
a) La premiere étape consiste & determiner la vitesse de refroidissement effective de la piéce
a laide de la relation linéaire exprimant la vitesse de refroidissement en fonction du
diameétre dans une échelle bi-logarithmique (équation (13)).

b) La seconde étape est le calcul des vitesses critiques de trempe relative a I'apparition des
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structures martensitique (Vy) et bainitique (V) et la vitesse de refroidissement

correspondant a l'apparition de la structure ferrito-perlitique (Vep) a P'aide des relations

suivantes :
log(Vi) = 9,81~ (4,62C +105Mn + 0,54Ni+ 0,5Cr + 0,66 Mo + 0,00183 PA) (17)
log(Vg) =10,17 — (3,80 C + 107 Mn + 0.70Ni + 0,57 Cr + 158 Mo + 0,0032 PA) (18)

log(Vep ) = 6,36 — (0,43 C +0,49Mn +0,78Ni +0,27 Cr + 0,38 Mo + 2vMo +0,0019PA) (19)

Ce calcul des vitesses fait intervenir un parameétre d’austénitisation PA calculé par la relation :

-1
PA = i _M (20)
T, AH

ou T, est la température d’austénitisation en K, t, ie temps d’austénitisation en heures et

AH I'énergie d’activation du phénomene en kJ/mole.

Pour Blondeau et al. [26], cette énergie d’activation correspond a la cinétique normale du

grossissement du grain. Elle est égale a 461 kJ/mole. Murry [14] suggeére de prendre la valeur de

240 kJ/mole si 'acier ne contient pas de molybdéne et de prendre 418 kJ/mole si l'acier en
contient plus de 0,04%.

¢) Dans la troisieme étape, il s'agit de calculer la dureté de chacune des phases en fonction

de la composition de lacier et des vitesses critiques de trempe [25]:

HV =127 +949C + 27 Si+11Mn+ 8Ni+16 Cr + 21log Vjy
HVg = 323 +185C + 330Si+ 153Mn + 65Ni+ 144Cr + 191Mo +

(log Vi )- (89 + 53C — 555i — 22Mn — 10Ni - 20Cr — 33Mo) (21)

HVEp =42+ 223C + 53Si+ 30Mn + 13Ni+ 7Cr + 19Mo +
(log Vep)- (10 ~ 19Si + 4Ni + 8Cr + 130V)
ou la teneur en élément est exprimée en masse % et la vitesse en T/s.
d) Enfin, la quatrieme et derniére étape considére la baisse de dureté subie par la martensite,
les structures ferrito-perlitique et bainitiqgue ne variant pas étant donné que leurs états
métallurgiques sont proches de I'équilibre. La variation de dureté AHV,, s’additionne a la

dureté HVy et se calcule a 'aide d’un paramétre de revenu exprimé en kelvins:

-1
1 2,3Rlog(tR)} 22)

& [T— aH
ou Tgr est la température de revenu, tr la durée du revenu en heures et AH I'énergie
d’activation en kJ/mole.

Ce parametre de revenu permet alors de calculer la variation de dureté de la maniére
suivante :

AHVy =74 — 434 — 368Si—15Mn + 37Ni+17Cr — 355Mo - 2235V

+£1000P5" (260 + 616C +321i - 21Mn ~ 35Ni - 11Cr + 352Mo + 2345V) &)
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Pour obtenir la dureté giobale du matériau, on utilise le plus souvent une loi linéaire additive simple
de Ia dureté de chacune des phases, pondérée par leurs proportions. Dans le cas ou le matériau
présente un gradient de composition, en particulier dans le cas d’'une cémentation ou d’'une
décarburation, Chmiela [27] utilise une autre approche basée sur une notion assez recente de
fractale. La forme mathématique générale donnée pour le calcul des fractales, relation (24), peut
étre sans difficulté appliquée au cas particulier de la dureté :

1_ Ymin

Ymax
y=| —m""F""—— XY
T+expb(X-Q) | (24)

si X est la valeur logarithmique de la variable (ici la dureté), ymin et ymax l€s valeurs de la
variable dépendante, b le pas de la mesure et Q la valeur moyenne des extrémes.
Contrairement au modéle précédent, celui-ci n'est en aucun cas prédictif mais il décrit I'évolution

des duretés sur des échantillons a 'aide d’'une fonction mathématique particuliére.

C.2 Indentation instrumentée.

C.2.1 Introduction

Depuis plus de 100 ans, on a cherché a caractériser la résistance d’'un matériau a I'enfoncement
d’'un pénétrateur. L’essai le plus simple est la pénétration d’'un indenteur (pénétrateur ou poingon)
de forme géométrique simple et connue, dans un matériau, sous une charge contrdlée, et
d’observer les empreintes rémanentes. Il est possible de relier cette charge appliquée a une
surface caractéristique de I'empreinte et d’obtenir le nombre de dureté [29]. C’est ce que nous
venons de voir dans le chapitre précédent. De nos jours, la dureté des matériaux, ou plus souvent
le rapport du module d’élasticité sur la dureté des matériaux, reste une information capitale pour la
caractérisation mécanique, et notamment, des matériaux obtenus aprés traitemenis tHermiques.
Ces dernieres années, la technologie a permis une amélioration des équipements en méme temps
gu’elle a accompagné la nécessité croissante de mieux connaitre les propriétés mécaniques des
matériaux. C'est pourquoi des mesures par indentation sont aujourd’hui possibles en enregistrant
continument la variation de la charge (P) en fonction du déplacement du pénétrateur (h). En plus
de la dureté obtenue a partir des coordonnées du point maximum, cette nouvelle technique permet
de remonter a la valeur du module d’élasticité, valeur qui n’est pas accessible par des mesures en

indentation conventionnelle.

Dans ce cas, la dureté Martens s’obtient en reliant la charge maximale appliquée a la profondeur
maximale atteinte pendant I'essai. Le module d’élasticité s’obtient ensuite par l'analyse de la
courbe au déchargement. En effet, on peut logiquement supposer que le retrait de I'indenteur est

aidé par le retour élastique du matériau. C’est ce que plusieurs auteurs comme Oliver et Pharr [28]
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ont démontré. De plus, lorsque lindenteur est une bille, il est possible de remonter a des
propriétés de traction comme la limite élastique (c,) ou encore le coefficient d’écrouissage (n) par
des méthodes inverses.

L’intérét de cette technique d’indentation instrumentée est encore renforcé lorsqu’il s’agit d’étudier
des matériaux possédant des propriétés hétérogénes. Par exemple, des variations de la charge en
fonction de la profondeur sont observées lorsque le matériau a une couche superficielle,
homogéne ou non, de proprietés mécaniques différentes du substrat (matériau bicouche) ou
plusieurs couches (matériau multicouche). Dans notre cas, le gradient de propriétés mécaniques
en surface est d0 a la décarburation. Ce gradient devrait conduire a une variation de la courbe
charge-décharge par rapport & celle qui serait obtenue pour un matériau ayant une teneur en
carbone constante.

Dans un premier temps, nous nous intéressons a la théorie de l'indentation en continu en
cherchant plus particulierement a décrire la déformation élasto-plastique générée sous Findenteur.
Ensuite, nous donnerons quelgues résultats que 'on peut obtenir par indentation de matériaux
homogénes. Enfin, nous verrons guelques aspects de I'indentation des matériaux a fort gradient

de propriétés mécanigues.

C.2.2 Principe.

Pour bien comprendre lindentation instrumentée, ou continue, il est nécessaire de définir les
bases générales du contact entre deux corps. De maniéere plus spécifique a l'indentation, I'étude
du contact entre un indenteur et un matériau a fait 'objet de nombreuses études d’un point de vue
mécanique. Par exemple, la mesure de dureté (H) est définie par la pression de contact moyenne
égale au rapport de la charge appliquée (P) sur une aire caractéristique du contact (A). Ainsi, lors
de r'utilisation d’'un indenteur Vickers dans le cas d'un essai de charge-décharge, la dureté est
calculée a l'aide de la méthode due a Oliver et Pharr [28]. Le nombre de dureté correspond alors a
la charge appliquée lors de l'indentation divisée par 'aire de contact réelle entre I'indenteur et le
matériau. Ce calcul d’aire implique une profondeur de contact, hg, pour laquelie le matériau reste
en contact avec l'indenteur. Comme nous le verrons par la suite, cette grandeur geométrique peut
se deduire mathématiquement de ta courbe au déchargement. De plus, il est possible de calculer
la dureté en considérant soit l'aire de contact réelle Acg, relation (25), soit l'aire de contact

projetée Acp, relation (26), qui ne difféerent que par leur coefficient :

P
Heg (O&P)=——— (25)
or (O&F) 26,43 -h2

P
Hep (O&P)=—— (26)
or (O&F) 2450 -h2

ou H(O&P), appeiee dureté de Oliver et Pharr, est exprimée en MPa si la profondeur de

contact, hc est en mm.
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Lorsque dans ces relations, la profondeur est remplacée par la profondeur maximale atteinte, soit

hc par hnay, alors la dureté obtenue est la dureté Martens, notée HM.

Pour obtenir une propriété intrinséque du matériau, comme l'est le module d’élasticité par
exemple, le nombre de dureté devrait étre indépendant de la charge et de l'aire de contact, que
I'aire soit reelie ou projetee, et quel que soit le type d'indenteur. Ce n’est généralement pas ce que
'on rencontre en pratique. Le phénoméne observé est appelé effet de taille ou « Indentation Size
Effect » traduisant la dépendance de la dureté avec la charge appliquée. Pour tenter de
comprendre ce qui se passe, il convient d’étudier la déformation produite par Pindentation. Pour
des matériaux purement élastiques en contact, la résolution des champs de contraintes et de
déformations sous l'indenteur ne pose pas de probléme particulier, quels que soient la charge
appliquée et le type d’indenteur. En contre partie, lorsque le matériau indenté a un comportement
élasto-plastique et que l'on dépasse sa limite d’élasticité, le probleme a résoudre devient
beaucoup plus complexe. L’incertitude sur le volume de 1a zone plastifiée sous le pénétrateur, le
rayon de contact réel entre le pénétrateur et le matériau, la non linéarité de la loi de comportement
du matériau ainsi que la complexité de la forme des différents indenteurs font que l'analyse

théorique du probleme se révéle difficile.

Pour deécrire la déformation plastique sous I'indenteur, il existe deux approches. |l s’agit de celles
de Prantl [30] et de Hill et al. [31] qui ont &té parmi les premiers a proposer une étude théorique de
lindentation des matériaux par un poingon. Pour différents types de pénétrateur et sous des
conditions de déformation plane, ces auteurs déterminent la pression de contact et le champ de
déformation plastique dans un matériau indenté rigide plastique en se basant sur la théorie des
lignes de glissements (figure 11-(a)). Cette théorie a été également utilisée par Locket [32], Shield
[33] et Ishlinsky [34] pour modéliser I'indentation conique et sphérique d’un matériau possédant un
comportement mécanique identique. lls ont aussi déterminé la pression de contact indenteur-
matériau ainsi que les contraintes et les déformations du matériau au voisinage de l'indentation.
Une approche différente a été proposée par Bishop [35] et Marsh [36] qui s’appuient sur

'expansion d’'une cavité sphérique dans le matériau indenté (figure 11-(b)).
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Figure 11. (a) Lignes de glissements pour un indenteur coin [32-34] et (b) Modele de la cavite
sphérique [35, 36].
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A partir de la distribution des déformations plastiques obtenues expérimentalement sous
I'indenteur, la zone plastique est considérée comme étant une cavité sphérique en expansion dans
un solide élasto-plastique soumis a une pression hydrostatique interne. Johnson [37] a complété
cette approche en ajoutant l'effet de la forme de l'indenteur. La formulation de Johnson a permis
une meilleure corrélation entre les duretés obtenues expérimentalement et celles obtenues par
cette approche. De plus, l'utilisation des éiéments finis pour modéliser le comportement des
matériaux sous indentation est un outil de caractérisation intéressant. Les études effectuées dans
ce domaine ont été trés nombreuses. Des modeles 3D prenant en compte les grandes
déformations ont montré que le rayon de courbure du pénétrateur avait un effet négligeable sur
indentation. Ce résultat doit étre cependant pris avec prudence lorsqu’on s’intéresse au domaine
de la nanoindentation ou l'effet de chaque paramétre est amplifié par rapport au domaine de
charges élevées.
Montmitonnet et al. [38] ont modélisé l'indentation sphérique en considérant le frottement entre
lindenteur et le matériau. Certains auteurs comme Bower [39] ont montré que le frottement n'avait
aucune conséquence sur la dureté ou sur la courbe charge-décharge alors que d’autres, comme
Stevenson [40], ont montré qu’il y avait une influence d’'un film lubrifiant entre I'indenteur et le
matériau sur la mesure de dureté. Des expérimentations et des simulations numériques ont
démontré aussi gu'il existe une déformation plastique équivalente caractéristique et unique qui

sépare les différents modes de déformation plastique directement sous la surface de l'indenteur
{figure 12).
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Figure 12. /llustration des différents régimes d’ecoulement plastique au sommet de lindenteur
[29].

Au voisinage de la zone indentée, sous le pénétrateur, il existe une région de déformation
plastique induite par la genese de dislocations provenant de glissements de plans cristallins. Sous

cette zone, la déformation est élasto-plastique. Ces deux zones sont séparées par une region
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unique caractérisée par un taux donné de déformation plastique. Tabor [29] a proposé une valeur
de 0,08 pour cette déformation plastiqgue mais d'autres études plus récentes comme celle de
Giannakopoulos et al. [41] suggérent des valeurs comprises entre 0,25 et 0,36.

Lorsqu'il s’agit d'indentations réalisées avec des cones ou des sphéres, la modélisation est rendue
plus simple de part le caractére axisymétrique des indenteurs. Par contre, ce n’'est pas le cas
lorsque lindentation est réalisée a l'aide de la pyramide Vickers a base carrée. Les premiers
travaux portant sur ce type d’indentation d’'un matériau élasto-plastique ont été menés par Wang et
Bangaert [42] ainsi que Olaf [43]. Mais I'étude tridimensionnelle élastique et élastoplastique
certainement la plus compléte a ce jour a été réalisée par Giannakopoulos et al. [44]. Pour un
indenteur pyramidal & base triangulaire (dit de Berkovitch), Larsson et al. [45] ont développé une
modeélisation. Il est intéressant de noter que les résultats obtenus sont similaires a ceux déduits de
'indentation Vickers, étant donné que les volumes indentés et les profondeurs atteintes par les

deux indenteurs, appligués sous une charge donnée, sont identiques.

C.2.3 Analyse mathématique des courbes charge-décharge.

C.2.3.1 Définition des parameétres.

Les courbes charge-décharge représentent I'évolution de la charge appliquée en fonction de la
profondeur de pénétration de I'indenteur. Les différents parametres relatifs a cet essai sont définis

sur la figure 13.

Pmax
indenteur 1 Surface

(b)

.

Pmax ProfondeTJr, h

Figure 13. Représentation schématique (a) d’'une section sous indentation et (b) d’une courbe de
chargement-déchargement classique définissant les parametres utilisés par Oliver et
Pharr [28].
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Sur cette figure, on note les représentations de hn. qui correspond a la profondeur maximale
atteinte, de h; la profondeur résiduelle aprés retrait de I'indenteur, de hg qui s’obtient par la pente
de la courbe au déchargement et de h la profondeur de contact utilisée dans le calcul de la dureté
de Oliver et Pharr [28] qui se déduit elle-méme de hx.
Le calcul de hg s’obtient par l'intersection de la tangente a la courbe au déchargement calculée au
maximum de la charge appliquée, P, avec I'axe des abscisses, soit :

P

max

Sy

hR =Nmax — (27)

Oiliver et Pharr [28] définissent cette pente, S,, comme étant la rigidité du contact, qui correspond
au rapport de la variation de la charge, dP, sur la variation de profondeur, dh, calculée a la charge

maximale, hmay, Soit :
dP
S,=|—
u (dhjhzhmx (28)

De toute évidence, cette rigidité va dépendre de [I'élasticité du matériau. En effet, lors du
déchargement, I'élasticité du matériau fait que le matériau accompagne I'indenteur pendant une
partie de son retrait. De nombreux auteurs ont alors pensé qu'il était possible de déterminer le
module d’élasticité du matériau a partir de ia pente a cette courbe. C'est au début des années 70
que l'on trouve les premiers résultats qui supposent que l'aire de contact est égale a laire
résiduelle mesurée optiquement. Par la technique de nano-indentation, cette aire n’est pas
facilement accessible. C’est pourquoi Oliver [46] suggérent une méthode basée sur la courbe
force-déplacement et plus précisément sur la fonction a attribuer pour décrire I'évolution de l'aire
de contact projetée en fonction de la distance a la pointe de l'indenteur. Cette méthode est basée
sur I'hypothése que le matériau épouse la forme du pénétrateur pour une profondeur de
pénétration donnée a la force maximale. Lorsqu'il y a un phénoméne supplémentaire comme un
bombement a la surface du matériau ou une déflection des faces de I'empreinte résiduelle, cette
profondeur n’est plus égale a la profondeur d’indentation maximale h,,,. L'estimation de la surface
de contact, ne considérant que cette profondeur peut étre erronée (I'erreur pouvant atteindre 20
%). L'intérét est donc porté a la profondeur finale de 'empreinte résiduelle hy. Oliver et Pharr [28]
montrent que cette profondeur permet une meilleure estimation de l'aire de contact Acp
comparativement a l'utilisation de hya,. Plus récemment, Doerner et Nix [47] ont proposé une
analyse plus approfondie de cette méthode de dépouillement. lls supposent en effet qu'au début
du déchargement, I'hypothese d’'une aire de contact constante reste justifiée. lis prolongent donc
la partie linéaire se situant au début de la courbe de déchargement, jusqu’a I'axe des abscisses,
intersection avec l'axe définissant une profondeur hg (figure 13). Cette méthode fournit de
meilleurs résultats que les deux profondeurs citées auparavant mais 'inconvénient majeur est de

considérer une partie linéaire en début de déchargement, ce qui est rarement observé [48]. De
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méme, Papproximation faite par ces auteurs d’'un poingon plat n'est pas fondée. Oliver et Pharr
[28, 49] proposent alors une nouvelle technique de dépouiliement pour décrire le déchargement

en prenant une loi non linéaire sous la forme :
P=B(h—h¢)™ (29)
ou P est la charge appliquée et h la profondeur enregistrée. Le déplacement, h;, est

déterminé aprés le retrait complet de l'indenteur défini sur la figure 13. B et m sont des

coefficients dépendants de la nature du matériau.

La rigidité lors du déchargement est alors obtenue en différentiant cette relation entre la charge et
le déplacement a la profondeur maximale d’indentation, nous fournissant 'équation suivante :
dpP m-1
Su =(“—j =mB (hmax —hr) (30)
dhJpn
max
Cette déflexion dépend de la géométrie de l'indenteur. La théorie de Sneddon [50] sur les contacts
élastiques est appliquée en remplagant dans les expressions h, le déplacement purement
élastique, par (hmaxc-he) d'ou :

Pmax

he =hmax-£

31)

u
ou la valeur donnée a ¢ est fonction du type d’indenteur. Elle vaut 0,75 pour un pénétrateur

conique ou une sphére et 1 pour un poingon plat.

Pour Woirgard et al. [64], ce paramétre € peut étre remplacé avantageusement par une fonction

g(m) telle que :

2(m—1)l“[ m J

2(m—1)
1

(32)
I r[ 2<m_1>J

ou m est 'exposant de la relation (29) et I" est la fonction gamma définie par Segedin [65].

e(m)=m(1-

La méthode d'Oliver et Pharr [49] semble plus précise que celle de Doerner et Nix [47] car elle
fournit des résultats de modules d'élasticité plus proches des valeurs réelles. Cheng [51], qui
reprend la méthode d’Oliver et Pharr, précise que la procédure peut étre utilisée pour des
matériaux homogénes hautement élastiques, c'est-a-dire pour ceux ayant un rapport o,/E
supérieur a 0,05 et un coefficient d’écrouissage compris entre 0 et 0,5. Pour les matériaux ayant
un rapport o,/E faible, de l'ordre de 10 et 10, la méthode doit étre appliquée avec beaucoup plus

de précaution.
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En conclusion, deux méthodes sont généralement utilisées pour calculer la dureté par indentation
instrumentée, elles reposent sur la maniére dont sera déterminée la profondeur. Si la profondeur
hg est retenue dans le calcul de la dureté, on dira qu'il s’agit de la méthode de la tangente alors
gu’'Oliver et Pharr privilégient la profondeur hg dans le calcul. Dans tous les cas, il faut étre prudent
guant a la valeur de profondeur donnée par l'enregistrement de linstrument. En effet, il est
généralement reconnu que la profondeur mesurée prend en compte une partie de la déformation
de linstrument. C’est pourquoi il convient d’étudier la compliance de celui-ci qui permet de séparer

les contributions de I'appareil de la profondeur enregistrée.

C.2.3.2 Compliance de l'instrument.

Lors de la mesure du déplacement au sein du matériau, la déformation de l'instrument est prise en
compte dans le déplacement total. Lorsque la charge est appliquée, la force de réaction contribue
a la déformation du bati de I'appareil et la fleche résultant s’ajoute a la mesure enregistrée. Cette
déformation est linéairement proportionnelle a la charge appliquée comme dans le cas d’un ressort
linéaire [52]. La correction prend donc la forme d'un produit entre la valeur de la compliance C; et
de la force P. Ce produit doit alors étre soustrait aux mesures enregistrées de la maniére
suivante :

hge =h—-C¢P (33)

ou he et h sont respectivement les profondeurs aprés correction de la compliance et

enregistrées par I'instrument.

La compliance C; est définie comme l'inverse de la rigidité du contact, S,, entre 'indenteur et le
matériau. D’aprés Bulychev [53] qui s’appuie sur la théorie du contact élastique proposé par Hertz
[54] et développée ensuite par Sneddon [50], la pente au début du déchargement peut s’écrire en

fonction de l'aire de contact et du module réduit :

P 2
S, :(d_) =2 E A, (34)
dh h=hmax ‘/E

ou S, est la rigidité du contact entre l'indenteur et le matériau lors du déchargement,
mesurée au maximum de pénétration hn,.. Acp est Faire de contact projetée et E, est le

module d’éelasticité réduit défini par :

e (35)

ol les indices i et m font référence aux caractéristiques de I'indenteur et du matériau.
Comme I’équation (34) a été établie pour un indenteur conique, Bulychev [53] montre que cette
relation peut étre aussi appliquée pour des indenteurs sphériques et cylindriques. Oliver et Pharr

[28] introduisent dans cette relation un facteur correctif, appelé B, afin de Il'appliquer aux

indenteurs pyramidaux :
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dP 2
(g]. g

Le coefficient § est un facteur de forme purement géometrique, qui prend la valeur de 1,012
pour un indenteur Vickers.
A l'aide d'un calcul par éléments finis, King [55] confirme la valeur de 1,012 alors que, plus tard,
Dao et al. [56] trouvent une valeur de 1,07. Une étude récente menée par Antunes et al. [57]
basée sur des résultats obtenus a partir d’'une analyse a trois dimensions de la dureté Vickers de
plusieurs matériaux couvrant un large domaine de propriétés mécaniques (limite élastique,
coefficient d’écrouissage et module d’élasticité) aboutit a un facteur proche de 1,05, pratiquement

indépendant des propriétés mécaniques.

Partant toutefois des travaux de Pharr et al. [58] pour expliquer la surestimation du module
glastique rencontrée lors d’analyse de points expérimentaux, Hay et al. [59] démontrent que les
hypothéses dans la solution de Sneddon ne sont pas cohérentes, surtout en ce qui concerne les
conditions aux limites. En effet, la solution de Sneddon [50] pour I'indentation d’'un semi-espace
elastique par un cdne rigide montre que des déplacements radiaux des points de la surface
indentée pénétrent a Tlintérieur du cercle de contact. Pour prendre en considération ce
phénoméne, Hay et al. [59] introduisent un nouveau facteur correctif dans I’équation de la rigidité
(35) qu’ils appelient y et qui ne dépend que du coefficient de Poisson. La relation modifiée de la

rigidité et le calcul de vy :

/4 +0,1548 cot(p%:gv—)

dP 2 ~
SU :[——-) :B——ERY AC OU 'Y:TC ( '—V) (37)
dhh=h,,, VW (1-2v)Y’
n/2-0,8312cot@
4(1—v)

ou 'angle ¢ est égal a 70,3° et représente le demi angle au so mmet du cbne équivalent

possédant la méme aire de contact qu'un indenteur Vickers [60], c'est-a-dire
4tan’t =ntan’@ (€ est le demi angle entre les faces opposées d’un indenteur pyramidal

soit 689.

Troyon et al. [61] suggérent que les deux types de corrections existent simultanément si
lindenteur ne posséde pas une forme conique parfaite. En conséquence, ils proposent d'utiliser un
facteur de correction global a tel que o=By, afin que celui-ci considére les deux effets.
Malheureusement, la valeur de ce coefficient o n'est pas une valeur fixe en fonction du type
d’indenteur utilisé. lis démontrent que cette valeur dépend de ia taille de I'arrondi de la pointe de

Yindenteur ainsi que du matériau indenté.

Meneve et al. [62] proposent deux procédures pour déterminer la compliance de appareiltage de

mesure. La premiére méthode a été proposée initialement par Doerner et Nix [47] et elle est
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généralement adoptée dans la littérature. La seconde méthode consiste a effectuer des
indentations avec un indenteur diamant sur du verre de silice dont les propriétés élastiques
respectives sont connues et considérées comme indépendantes de la profondeur d'indentation.
Ainsi, si on considére la premiére méthode, la compliance est déterminée par l'intersection de la
droite avec l'axe des ordonnées de la représentation de la compliance totale C, en fonction de
Finverse de la racine carrée de I'aire de contact projetée Ace. Herrmann et al. [63] proposent la

relation suivante étant donné que la compliance est reliée a l'inverse de la rigidité du contact :

(38)

dans laquelle Woigard ef al. [64] intégrent le facteur § de I’équation (35).

En complément, nous proposons bien sr de considérer les travaux de Hay ef al. [59] pour écrire

finalement : -

Vn

1
Ci=Ci+ it 39
2 BE,1JA (39)

Dans la pratique, la détermination de la compliance de linstrumentation est obtenue en tragant la
rigidité du contact total comme une fonction linéaire de l'inverse de la profondeur de l'indentation

découlant de I'expression de I'aire de contact proposée par Fisher-Cripps [52] :
e
P " (V245 (B-) 2E, |n. (40)

Une autre solution est proposée par Li et al. [66] qui suggérent de calibrer le systéme de mesure a

h=hmax

Faide d’'un interféromeétre a sohde optique qui permet d’obtenir des résultats plus précis.

C.2.3.3 Fluage par indentation.

Pour comparer convenablement les vaieurs de dureté conventionnelle obtenues par chargement
discret, les mesures d’indentation instrumentée doivent étre effectuées avec un temps de maintien
a la charge maximale, 15 secondes si on se référe a la norme ISO 6507-1 pour les matériaux
métalliques. Sous une charge constante, beaucoup de matériaux subissent un phénoméne de
fluage. Cela se traduit par un plateau a la charge maximale correspondant a une augmentation de
la profondeur. On observe aussi, dans certains cas, un bombement de la courbe pendant les
premiers instants de la phase de déchargement. Les calculs que nous avons présentés sont donc
faussés car cette portion de courbe est déterminante pour les mesures de dureté et du module
d'élasticité, notamment par la détermination de la pente au déchargement qui peut devenir
négative, ce qui provoque un non sens du point de vue physique. ll est donc nécessaire d'estimer
linfluence du fluage sur la profondeur dindentation. Cela revient a étudier la variation de

profondeur en fonction du temps de maintien. Pour cela, Lemoine et al. [67] interpolent des
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résultats de dureté en utilisant les équations viscoélastiques en basant leur raisonnement sur des
observations similaires faites par Sanchez-Lopez et al. [68]. Pour développer cette approche
spécifique, Wen et al. [69] proposent une relation comparable ol les paramétres d’interpolation
sont définis par rapport a des hypothéses basées sur des essais conventionnels de traction.
Comme pour le fluage, les champs de contrainte et de déformation, présents dans le matériau et
provoqués par lindenteur, sont considérés comme étant équivaients grace a une analyse
dimensionnelle [70]. Ces auteurs identifient les mécanismes de fluage a l'aide d’'une constante
d'echelle dimensionnelle et de 'exposant de la déformation. Pour Li et Ngan [66], dans le cas
d'une indentation en continu avec un indenteur équivalent, la vitesse de déformation et la
contrainte doivent étre reliees de facon empirique a la profondeur d’indentation et & la charge
appliquée. Cependant, on peut noter que ces modeles sont forcément empiriques étant donné
qu’ils utilisent des parameétres d'interpolation. Pour cette raison, de nombreux auteurs [70-74]
analysent les courbes de fluage a 'aide de modeles rhéologiques constitués d’'un assemblage de
ressorts et d’amortisseurs. Les modéles les plus usités sont le modéie a 2 éléments de Maxwell
(figure 13-(a)), le modéle a 3 éléments de Kelvin-Voigt (figure 13-(b)) et le modéle combiné a 4

éléments appelé modeéle de Kevin-Voigt-Maxwell (figure 13-{(c)).

Eo

Eo MM
Eo
Ey L_Jnv Ey Nv
Nu Ll_'
(a)

(b) (c)

Figure 14. Modeles de fluage linéaire viscoélastique : (a) modele a 2 éléments de Maxwell ; (b)
modéle a 3 élements de Kelvin-Voigt; (c) modéle combiné a 4 éléments appelé
modéle de Kelvin-Voigt-Maxwell [T1].

Dans le cas d’'un indenteur conique, Fischer-Cripps [75] donne les solutions suivanies pour les
modéles de Maxwell, de Kelvin-Voigt et de Kelvin-Voigt-Maxwell, ol la profondeur d’indentation
h(t) est liée directement aux caractéristiques rhéologiques de chaque éiément, ce qui conduit

respectivement pour chaque modele a :
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h?(t) = 2P cot 1.t
2 E,
1 1 E
h2(t)=ZPcot | — +— | 1—exp —t—
t)=7 E, EV[ p[ “m (41)

-
h2(t) = 2P cot L 1—exp[—tEV} i
2 _EO E, n, um

ou Eg, Ev, Nu et Ny sont les modules d’élasticité en GPa et les coefficients de viscosité en

GPa.s associés respectivement aux ressorts et aux amortisseurs présentés sur la figure 13.

D’autres assemblages de modéles rhéologiques élémentaires ont été proposés par Kermouche et
al. [76] qui suggérent d’associer plusieurs modéles de Maxwell en série ou en paralléle. Pour des
solides viscoélastiques et pour des lois de fluage en puissance, le modéle de Maxwell est étendu
aux solides élastiques-viscoplastiques suivant la loi de Bingham-Norton [77]. La représentation
des points expérimentaux est excellente mais le probléme principal reste la signification physique
de chaque parametre associé aux ressorts et aux amortisseurs en relation avec les propriétés

visco-élasto-plastiques du matériau et/ou de Finstrument.

C.2.3.4 Imperfections de l'indenteur.

Dans le cas d’'un indenteur Vickers parfait, le calcul de 'aire de contact Ac se détermine grace &
I'équation suivante ;

A; =4tan?§-h2 = 24,5h2 (42)
Mais en pratique les indenteurs ne possedent pas une géométrie parfaite. En effet, 'extrémité de
la pointe est souvent arrondie. Une correction est donc généralement faite sur le calcul de F'aire de
contact. Par exemple Troyon et al. [51] introduisent un coefficient global dans la relation de la
rigidité du contact. La calibration de la géométrie en bout de I'indenteur et/ou la calibration de l'aire
de contact peuvent étre aussi réalisées avant l'introduction de tout type de paramétre correctif.
Pour cela, une série d’indentations est faite sur un verre de quartz a différentes profondeurs et la
courbe de l'aire Ac en fonction de la profondeur he peut étre interpolée en utilisant la fonction
suivante [74] :

A =Coh2+C,hl +C,h? +C,hY* +C,hl/E +C h! (43)

ou les paramétres C, a Cs sont des constantes qui peuvent étre obtenues par une méthode

itérative.
La constante C, décrit un indenteur parfait alors que les autres termes décrivent les déviations de
la géométrie de l'indenteur dues a l'imperfection en bout d’'indenteur [47]. Pour éviter d’avoir un
nombre trop élevé de paramétres, Troyon et al. [61] proposent une approche différente pour

considerer I'arrondi en bout d’indenteur (figure 15).

41



Figure 15. Modélisation d’un indenteur par un cbne rigide possédant un demi angle ¢ et une
extrémité sphérique de rayon R tirée de [61] et influence du défaut sur une empreinte

Vickers.

Leur analyse est basée sur un indenteur conique équivalent possédant un demi angle au sommet
@ avec une extrémité sphérique de rayon R et une longueur tronquée hy, représentée sur la figure
15 et égale aR [(1/sing) - 1]. De ce fait, la fonction représentant l'aire de contact pour un
indenteur Vickers peut étre décrite par [74] ot un seul parametre correctif est apporté a la relation
(39) :

A =ntan?@-(h, +h,)’ =245-(h, +h, ) (44)

D’'une maniére analogue, Fischer-Cripps [78] propose la relation suivante pour éviter la
détermination de la longueur tronquée :

Ac =n tan?@-(h2(1+kn?)) (45)

ou k et n sont des paramétres d’interpolation qui peuvent étre utilisés pour décrire les

imperfections de I'indenteur.

Pour résoudre le probléeme de lissage lié a la présence des paramétres d'interpolation, Krell et al.
[79] évaluent ies effets d’'un indenteur imparfait sur 'aire de contact par rapport a un indenteur

Vickers idéal. Les auteurs concluent que l'aire doit étre calculée comme suit :
A =ntan? @-((h, ~hy ) —h2) (46)

-C

N
OU "0 rtan®¢-cosE

et c est le diamétre du défaut présenté sur la figure 15. D'un point de

vue pratique, la valeur de c peut étre estimée par une analyse en microscopie électronique a

balayage.
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C.3 Effet de taille en indentation (Indentation Size Effect, ISE).

En pratique, quelque soit la technique d’'indentation utilisée, on constate que la valeur de la dureté
mesurée varie en fonction de la charge appliquée. Le premier, Biickle ([80, 81]) précise I'existence
de ces domaines et affecte a chacun d'eux une zone de validité en fonction de la charge
appliquée. Ainsi, quatre domaines de dureté ont été définis. lis sont représentés de facon trés
schématique sur la figure 16.

1
i
!
!
!

Nombre de doreté

nanodureté dureté sous charge | macrodursté
! réduite !
Lt | r‘;‘ ~ ri w
i i .
10 100 1000 Peng
Charge appliquée

Figure 16. Variation du nombre de dureté en fonction de la charge appliquée tiré de [82] et d'aprés
Biickle.

On peut remarquer sur cette figure que, selon le domaine de charge appliquée, la dureté est
dépendante ou non de la charge d’indentation ce qui permet de distinguer trois domaines de
variation et un domaine ou la dureté est constante :
» Le domaine de macrodureté pour des charges appliquées supérieures a 1000 g. Dans cette
zone, le nombre de dureté ne varie pas avec la charge.
> Le domaine de dureté sous charge réduite, ou les charges sont comprises entre 100 et 1000

g. Ici, la dureté tend a augmenter lorsque la charge diminue.

\%

Le domaine de microdureté ou la charge varie entre 10 et 100 g. Dans ce domaine, le
nombre de dureté peut augmenter ou diminuer quand la charge diminue, dépendre de la
mesure par I'opérateur ou encore de la nature méme du matériau.

» Enfin, le domaine de nanodureté pour des charges inférieures a 10 g. C’est une région ou le
nombre de dureté peut croitre ou décroitre, selon le cas, mais ou la préparation de la surface
du matériau prend toute son importance.

La variation de dureté, qui correspond généralement a une augmentation de la valeur de dureté
pour de faibles charges, est un phénoméne trés largement décrit dans la littérature. Ce
phénoméne est appelé I'Effet de Taille d’Empreinte ou Indentation Size Effect (/ISE). L'Effet de
Taille dEmpreinte est lié a de nombreux phénomeénes observés pendant et aprés 'indentation. Le
phénomene le plus facilement observable aprés indentation est une déformation résiduelie dans
ou autour de I'empreinte. On peut, selon le matériau, observer la formation d’'un « bourrelet »

(pile-up) le long des arétes ou d'un «renfoncement » (sink-in) localisé sur les faces de
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'empreinte. Les figures 17 et 18 montrent trés bien ces déformations dans le cas d’un indenteur

pyramidal et d’un indenteur sphérique.

Diaméve de contact apparent Diamétre de contact apparent

\)\, - _ \,, .......................... ,,/
g \/,4 ‘\/’*‘"’ “Sink-in

Pile-up

Oiaméte de
contaci réel

h L . .
L Diametre de
coantact réel

L-Surface latérale
du pénétrateur

- Parimétre de contact
réel

Figure 17. lllustration schematique de I'SE avec un indenteur Vickers.

dJ/2

N

R

dépression

Figure 18. lllustration schématique de I'lSE avec un indenteur sphérique.

Pour les alliages écrouissables sous de faibles contraintes, le matériau se déforme plastiquement
en suivant les faces du pénétrateur. Si le matériau n’est pas incompressible, voire trés peu
compressible, il en résulte la formation d’'un bourrelet de déformation. Par contre, pour les
matériaux écrouissables sous des contraintes élevées, le matériau s’effondre sous l'indenteur. Il y
a alors formation d’'une dépression au niveau des faces de I'empreinte résiduelle.

Ces déformations dans et autour de empreinte peuvent conduire a des erreurs d’interprétations,
car elles provoquent une surestimation ou une sous-estimation de la surface réelle par rapport a la
surface théorique ou projetée, qui serait calculée dans le cas ou le pénétrateur est en contact avec
le matériau supposé indéformable. Les écarts en indentation peuvent étre appréciés a partir du
parameétre C? défini par le rapport de la profondeur de 'empreinte aprés retrait de I'indenteur sur la
profondeur maximale théorique. Norbury et Samuel [83] ont montré que le paramétre C? ne
dépend que du coefficient d’écrouissage n. En utilisant les résultats obtenus par éléments finis, Hill
et al. [84] proposent d’écrire :

, _5(2-n
¢ 5[4_:) “47)
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Mais d’autres relations existent notamment celles proposées par Taljat et Zacharia [85] qui, en se

basant sur les travaux de Norbury et Samuel [83], déterminent C? de la maniére suivante :

1

=7 (5-3n°7) ay chargement (48)
1

C= 1—6(1 3-85n"") au déchargement (49)

Le cas ou C? est égal a 1 décrit le cas idéal pour lequel, a la limite du contact, l'indentation ne
produit aucun retour de matiere perpendiculairement a la surface. Les résultats obtenus par
différents chercheurs, repris par Nayebi [86], montrent que lorsque C2=1, le coefficient

d’écrouissage est proche de 0,25.

14
] ® £/ =500 Chargement
13 A EJ 0‘: = SO0 Déchargewent
) o > Expérimentation
s 2 Norbure et Samued
1.2~
1.1 -
1.0 =
0.9
0.8
] A
0.7 -
0.6 - e et gr— g g ey 3
0.0 0.1 02 03 0.4 0.5 08

n
Figure 19. Valeurs du parametre C? obtenues par I'expérience et par élements finis [86].

Giannakopoulos et Suresh [41] ont montré a 'aide de simulations par éléments finis que :

o
C 33 = M1.GO’29|i1+ Y jl[Mz +In5} pour 05<
c c

2
h 0,29 y

H
GY

<3 (50)

Dans cette relation, o, est la limite élastique et oy est la contrainte correspondant a une
déformation de 29 %. Les constantes M; et M, dépendent du type d’indenteur et valent
respectivement 7,143 et —1 pour un pénétrateur Vickers, et 6,618 et —0,875 pour un pénétrateur
Berkovich. Si 'on se situe en dehors de lintervalle défini par I’équation (50), la réponse de
findentation est élastiqgue pour un rapport H/c, inférieur & 0,5 et elastique parfaitement plastique

pour un rapport supérieur a 3.

Nous venons de voir que, en quelque sorte, le parameétre C? correspond a un facteur de forme. En

fonction de sa valeur, il y a affaissement ou formation d’'un bourrelet. De plus, celui-ci ne dépend
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que du coefficient d’écrouissage n. La détermination de ce paramétre permet aussi de calculer

l'aire de contact réelle entre lindenteur et le matériau et donc d'obtenir la pression moyenne

correspondant a la pression appliquée.

Pour étudier les évolutions de la dureté ou analyser les mécanismes de I''SE, on peut aussi avoir

recours aux nombreuses relations mathématiques disponibles dans la bibliographie. L’objectif ici

n'est pas de décrire avec précision toutes ces relations mais de montrer qu’elles existent. C'est

pourquoi nous limiterons cette partie de notre étude a un rappel de ces relations rassemblées dans

le tableau 1.
Année Relation 1er Auteur Ref.
1885 P=Ag-d? Kick 187]
1908 P=A;d" Meyer [88]
1973 P-W=A, d? Hays [89]
1973 P=cg+cd+cod? +--+c,d" | Biickle [81]
1989 P=A; ~(d+d0)2 Bull [90]
1993 P = Ayd + Byd? Li [91]
19981999 | H _ |, h Nix, Gao [92][93]
Ho h
1999-2000 | H _,, [h° Chong, Lam | [94],[95]
Ho h

1999-2000 | pg = v 2 1 w,d® Gong [96],[99]

H= HO 1+ E— + H1
2001 Vb Qiu [100]

H = H, 1+\/E +Hy

h
2002 Hy =g Zhang [1011,[102]
h
2002 P=co+cd+ c2d2 Sangwal [103]
B «\B/2

2004 Hl Abu Al-Rub | [104]

Ho h

Tableau 1. Modéles descriptifs de I'effet de taille en indentation.
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Pour notre étude, nous retiendrons les travaux les plus récents basés sur la thécrie du gradient de
déformation plastique développée principalement par Nix et Gao ([92, 93]). Cette théorie s’appuie
sur la théorie de Taylor concernant les dislocations résultant de I'écrouissage des matériaux
cristallins. Ainsi, Nix et Gao suggérent que ces dislocations, générées de maniere statistique,
créées par une déformation homogéne et géométriquement nécessaire, contribuent & la valeur de
la dureté mesurée. Ainsi, I'|SE est lieé a la contribution des dislocations dans la mesure de dureté
pour des faibles profondeurs d’indentation, et donc pour des faibles charges. Se basant sur un

modéle simple, ces auteurs trouvent que la loi du gradient de déformation permet d’'écrire :

AR 1+i 51
HU, h (1)

ol HUg est la durete dite absoiue et h* une profondeur caractéristique.

Chong et Lam [94, 95] proposent, quant a.eux, une formulation similaire. lls se différencient par la
maniére dont ils dissocient les dislocations géométriquement nécessaires a la déformation
plastique lors du processus d’indentation de la densité totale de dislocations. Ainsi, ces auteurs

proposent une relation analogue sous la forme ;

HU . \/E o
HU, h (52)
Plus récemment, Abu Al-Rub [104] a proposé un modéle hybride en introduisant un exposant f3 :

AR o
HU, h (53)

ou I'on retrouve les modéles de Nix et Gao [92, 93] et de Chong et Lam [94, 95] lorsque

'exposant B prend respectivement les valeurs 2 et 1.

La principale difficulté, lors de ['utilisation de ces modéles, est la détermination de la longueur
caractéristique qui devrait étre indépendante du modéle utilisé. Comme cette longueur différe d’un
modele a lautre, il a été suggéré que le parameétre h* n'est pas forcément constant pour un
matériau donné [105]. Il serait relié a la densité de dislocations générées statistiquement ou a
Yespace existant entre les obstacles empéchant la progression de ces dislocations. Finalement,

les valeurs de h* et de HU, se déterminent principalement par 'experimentation.

C.4 Relation indentation — essai de traction.

C.4.1 Propriétées mécaniques de traction.

Afin d’illustrer les propriétés mécaniques macroscopiques d'un solide élasto-plastique, une courbe

de traction est représentée schématiquement sur la figure 20.
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Figure 20. Schématisation de la loi linéaire pour le domaine élastique et de la loi de puissance

liant la contrainte et la déformation dans le domaine plastique.

L'analyse des courbes de traction permet, dans un premier temps, de mesurer les propriétes
nominales de traction comme la limite d'elasticité, la résistance maximum, le module d’élasticite,
I'allongement a la rupture, donnant ainsi des renseignements sur la nature ductile ou fragile des
matériaux. Pour une analyse plus fine de la partie plastique de déformation, au-dela de la limite
d’écoulement, il est nécessaire de procéder a des adaptations car la contrainte nominale et la
deformation conventionnelle ne représentent pas réellement ie comportement du fait que la section

de I'éprouvette varie au cours de I'essai. Un calcul simple permet alors d’obtenir la contrainte vraie

L-L, L-L,
c, =0l 1+ 3 et la déformation vraie |&, =10 1+ I a partir des seules données
0 0

expérimentales (o, €). L'analyse de I'aliure de la courbe de déformation plastique permet d’obtenir
des informations sur le comportement du matériau et sur les mécanismes de déformation

plastique, dont I'écrouissage et la modification du réseau de dislocations.

Dans le domaine élastique ou la contrainte varie linéairement avec la déformation, la contrainte est

proportionnelle a la déformation selon la loi de Hooke :
o=EFE¢ pour GSGY (54)

ou E est le module d’élasticite et o, la limite élastique sont exprimés en MPa.

Dans le domaine plastique, au-dela de la déformation limite ¢,, plusieurs relations existent pour
exprimer la loi de comportement. La plus connue est sans doute la loi de Hollomon [106] qui relie

la contrainte a la déformation par une loi puissance de la forme :
c= KS? pour 0 > Oy (95)

avec n le coefficient d’écrouissage et K le coefficient de résistance sont exprimés en MPa.
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Cette relation, de par sa simplicité, est largement utilisée méme si d’autres sont plus précises dans
certaines situations. Cette relation permet en outre de donner les valeurs du coefficient de

résistance plastique, K, et du coefficient d'écrouissage, n. Pour assurer la continuité entre les deux

domaines, c’est-a-dire lorsque © = Oy K et n doivent étre reliés par la relation :

n

K= Oyl — (56)

Si 'on considére ¢, la déformation équivalente obtenue pour la contrainte égale a la limite

élastique, alors :

oy =Ee, =Key , (57)

Dans le domaine plastique, la déformation totale effective, €, est constituée de deux termes, ¢, et
g, tels que: ‘

€= Sy +8p (58)

ou g, est la partie non linéaire de la déformation totale effective accumulée au-deld de la

limite ¢, &, est aussi appelée déformation plastique.

Grace aux équations (57) et (58), et quand 0 >0\, I'équation (55) devient :

E
o=oy(l+—cp)" (59)
y

Ainsi, la courbe de traction peut étre construite & partir des seules données E, o, etnou E, g, et K.

Pour certains matériaux, ces coefficients ne suffisent pas pour décrire completement fous les
stades de déformation plastique rencontrés. Dans une étude h"nécanique sur la nitruration d’aciers,
Lesage et al. [107], ont vérifié puis validé la relation d’Hollomon dans un diagramme bi-
logarithmique. Pour le matériau nitruré, la loi d’Hollomon s’écarte des points expérimentaux ce qui
montre P'existence de deux domaines de déformation. lls en ont conclu que les seuls coefficients K
et n ne suffisent pas a décrire les phénoménes observés car ils induisent une discontinuité dans la
dérivée. Alors, ils s’appuient sur les relations proposées par d'autres auteurs comme Swift et
Ludwig [108-110] qui ont modifié la loi d’'Hollomon pour prendre en compte de tels phénomeénes.
Ces auteurs proposent des modeéles mathématiques capabies de mieux renseigner sur les
différents stades de déformation plastique. Partant de la courbe vraie de traction (o, en fonction de
£,), ils font apparaitre le taux de consolidation, défini comme la dérivée de la courbe vraie, qu’ils
écrivent en fonction de la contrainte vraie ou de la déformation vraie. Comme les auteurs préférent

une représentation linéaire, ils proposent d’étudier la relation suivante aprés une transformation
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logarithmique :

do,
|V‘{—£—J =f(Ino, )ou f(Ine, ) (60)

v

Celle-ci étant appliquée aux relations de Swift et de Ludwig [108], on obtient :

oy =Kgleg +&, )" soit In doy =Inng +iInKS 4+ I —1Incv (61)
dEV Ng Ng
B N e doy |
oy =6g +K e, soit In| —¥ | =in(n K| )+ (n_ - 1)ine, (62)
dey

De plus, Lesage et al. [107] établissent une relation simple qui relie les coefficients d'écrouissage
des différentes lois montrant ainsi une cohérence dans les modéles. Elle permet donc de valider

'une ou l'autre des relations utilisées :

Ny = ns[ LS 4} (63)

Cependant, le choix d'une relation mathématique par rapport a une autre, pour représenter
I'évolution des points expérimentaux, n'est pas facile, étant donné que les significations physiques
des différents coefficients reposent globalement sur les mémes critéres. Pour leurs parts, Son et
al. [111] mettent en évidence ce probléme dans I'étude en traction d'aciers biphasés constitués
des microstructures ferritique et martensitique dont les propriétés mécaniques, en particulier celles
de ftraction, peuvent étre trés difféerentes. Ces auteurs ont montré que l'analyse déduite de la
relation de Ludwig n'est pas suffisante pour différencier le comportement de durcissement
découlant de la taille, de la distribution et de la fraction volumique de ferrite et de martensite.
Toutefois, l'essai de ftraction reste un essai mécanique intéressant par les nombreuses
caractéristiques qu'il permet d'obtenir. Il est cependant un essai long a mettre en ceuvre
comparativement a I'essai d’indentation. C’est pourquoi de nombreux auteurs se sont intéressés a

la détermination de la courbe de traction a partir d’'un essai d'indentation employant une bille.

C.4.2 Relation entre indentation et traction.

C.4.2.1 Analyse dimensionnelle.

L’analyse dimensionnelie est un des outils qui permet d’obtenir la réponse en indentation. En effet,
elle permet de déterminer les paramétres qui décrivent les courbes charge-décharge et de limiter
leurs nombres par une analyse qui utilise un théoreme adapté. Ainsi, pour une indentation réalisée
avec un penétrateur sphérique, Cao et al. [112] suggérent I'analyse dimensionnelle suivante en
donnant a la charge une fonction complexe de plusieurs paramétres. En effet, pendant l'essai

d’'indentation sur un matériau élasto-plastique et au-dela de la limite élastique, la charge P doit étre
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une fonction des parametres suivants :

Y

Le module d’élasticité (E) et le coefficient de Poisson (v) du matériau,

Le module d’élasticité (E;) et le coefficient de Poisson (v;) du pénétrateur,

v oV

La limite élastique (o),

Le coefficient d’écrouissage (n),

Y Vv

La profondeur de pénétration (h),
> Le rayon de l'indenteur (R).
Le formalisme mathématique se traduit par une fonction générale du type :

P = f(E,v,E;,v,6,,n,h,R) (64)

En utilisant le module d’élasticité réduit de I'équation (34), la relation (64) devient :

P =f(E;,0,,nhR) (65)

Pour développer cette approche, il est nécessaire d'introduire-le théoréme, noté I, qui décrit de
quelle maniére des équations physiques comportant k variables peuvent étre réécrites en une
équation équivalente comportant k-m parametres sans dimension, ou m est le nombre d’unités
fondamentales utilisées. Ce théoréeme est un théoréme clé dans l'analyse dimensionnelle car |l
fournit une méthode pour caiculer ces paramétres sans dimension a partir des variables données,
méme si la forme de 'équation est inconnue. L'application de ce théoréme a I'équation (65)
permet, a Cao et al. [112] entre autres, d’écrire dans la phase de chargement les paramétres F et

hc de la maniére suivante :

F= Ehzna(%,u,n,ej (66)
h, = hHB(G—[_:V,u,n,eJ (67)

Sy
ou Ha et H;} sont des fonctions sans dimension de quatre paramétres : ~E_ v, netd

langle au sommet de 'indenteur.
Plusieurs observations peuvent étre faites. Tout d’abord, la force exercée sur l'indenteur, F, est
proportionnelle au carré du déplacement du pénétrateur, h. La seconde remarque est que la
profondeur de contact, h,, est proportionnelle au déplacement, h. En conséquence, la dureté est
indépendante du déplacement h et de la force F. De plus, cette analyse traduit le fait que pour un

indenteur donné ayant un angle 6 et pour un certain matériau dont le coefficient de Poisson est

c
connu, le comportement des courbes charge-décharge peut étre décrit par les paramétres Eyet

n
Etant donné que le déchargement suit le chargement pour lequel lindenteur a atteint une

profondeur maximale h,,, 'équation pour décrire les courbes de déchargement est de la forme :
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o
F=Eh2| I [—El.hh ,u,n,ej (68)
Y

max

G h
ou HY est une fonction sans dimension a cing paramétres : —El ' h .V, neto.
maXx

Comme il n'existe aucune solution analytique au probléme de l'indentation sur un solide élasto-
plastique, des simulations par éléments finis ont été menées pour déterminer ces différentes
fonctions. Les résultats des calculs ont confirmé la relation de proportionnalité entre F et h? pour un
solide homogeéne, celui-ci ayant ou non un durcissement par écrouissage. De plus, les calculs ont
montré une relation reliant les deux échelles entre F/Eh® et 0,*/E ou 0,*=(0,/K)"? qui peut étre
défini comme la limite d’écoulement effective du matériau. En conséquence, il est possible de
déterminer 0,* en connaissant le module d'élasticité E. De la méme maniere, E peut étre

déterminé si o,* est connu [112].

C.4.2.2 Relations pression — déformation.

En dureté, 'hypothése que la surface de contact varie dans une faible proportion lors de la phase
du déchargement est générailement admise. La dureté s’obtient alors a partir de 'empreinte
rémanente. En pratique, cette hypothése n’est pas toujours justifiée car dans les cas de matériaux
fortement anisotropes ou présentant une composante élastique importante, la surface de
'empreinte peut étre différente de la surface de contact sous charge. Pour éviter ce probléme, la
mesure de dureté sous charge a été introduite :

H= % (69)

ou P« est la charge maximum et a, le rayon de contact entre 'indenteur et le matériau.

Dans un souci de simplification, les premieres hypothéses ont été construites sur des résultats

d’indentation effectués avec un pénétrateur sphérique. Ainsi, Hertz [54] a démontré que, pour de
petits déplacements, c'est-a-dire lorsque 2h¢R >> hfz, différentes relations étaient applicables

comme :

h,, = 2h, (70)

La seconde expression qui relie la charge P au rayon de contact a s’écrit :
_4Ea°
3R

avec E; le module de Young réduit (équation (35)), a ie rayon de contact et R le rayon de

(71)

indenteur bille.

En combinant les deux équations d’Hertz, on obtient :
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P= ‘/'E /R (72)

Cette expression présente deux avantages, tout d’abord, elie permet de déterminer le point de
contact mais aussi de définir la limite d’'application car ila théorie d’Hertz prévoit de petits

déplacements. Elle n’est vraie que pour des situations élastiques.

D’aprés Meyer [88], la pression de contact H (équation (69)) varie en fonction du rayon contact

selon une simple loi puissance comme :

n
{3 ™

ou D est le diametre de l'indenteur, k et n sont des constantes liées a la nature du matériau.

Aprés avoir analysé des résultats expérimentaux, Tabor [29] trouve une relation entre le parameétre
k de I'équation (73) et le paramétre K de la loi de comportement de Hollomon (équation (55)).
Cette relation est :

K n
— =y 74
K (74)

ol et § dépendent de la nature du matériau.

Tabor [29] combine alors la relation (74) et la dureté pour établir 'équation suivante, reliant ainsi

les déformations a la dureté :

P _ WK(%a) =28Ke (75)

naZ
ou la déformation €, correspondant a la déformation mesurée au voisinage du contact entre
la bille et le matériau, que Tabor [29] défini comme une déformation caractéristique égale a :

a
€. = 0,4—D— (76)

Cette valeur a été confirmée par de nombreuses études de modeélisation de lindentation par
éléments finis [35, 113].
Par ailleurs, Tabor [29] a observé que la limite apparait lorsque la pression moyenne divisée par la
limite élastique est approximativement égale a 1,07, ce qui se traduit par :

H
— =107 (77)

Oy

Il a aussi remargué que les déformations vraies et les contraintes vraies dans le cas d’'un essai de

traction uni axiale sont équivalentes aux déformations et contraintes d’indentation :
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' H
Cindentation = 'é_ = Oyniaxiale (78)
02.a
€indentation = —R_ = Eyniaxiale (79)

ou H est la pression de contact moyenne, a le rayon de contact et R le rayon de I'indenteur.

Ces deux équations sont valables dans le cas d’'un contact plastique. Basé sur les travaux de

Mesarovic et Fleck [114], ce régime plastique apparait quand :

a
— =016
= (80)
Oy
indépendamment de amplitude des paramétres sans dimension —-E et du coefficient de
r
Poisson.

Cependant, Tabor [29] remarque que les courbes contrainte / déformation obtenues a partir des
équations (78) et (79) ne coincident pas avec celles de I'expérience pour de faibles charges.
D'aprés lauteur, le parametre @y n’est constant que lorsque I'on dépasse une charge critique
correspondant a I'état du matériau purement plastique.

En utilisant le modéle de cavite, Johnson [37] a montré pour un matériau élasto-plastique parfait

que, lorsque son état n'est pas purement plastique, la pression normalisée de la limite
élastique Cy peut étre exprimée par :
H 2 E;.tan
Y= = 1+|n——r——'3 (81)
oy 3 3Gy
ou B est I'angle entre la surface d’'un pénétrateur conique et celle du matériau indenté. E, est

le moduie réduit.

a a
De plus, pour un pénétrateur sphérique, on peut écrire que tanp EE pourE <«<1,

En remplacant dans I'équation (81) la contrainte d’écoulement, o,, par une contrainte
caractéristique, 0., associée a une déformation caractéristique, ¢, (équation (76)), la pression
moyenne, H, peut étre calculée pour différentes lois de comportement et différents types
d’indenteur. Ainsi, Nayebi [86] a rassemblé sur un méme graphique (figure 21) les résultats

obtenus par cette théorie. De plus, il compare différents résultats expérimentaux et/ou numériques.
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Figure 21. Indentation d’un matériau homogéne élasto-plastique par des sphéres et des cbnes
[86] : Théorie de Hertz (A : cbnes, B : spheres), Eléments finis (C et D), Modéle de la
cavité sphérique (F : cbnes, G : spheres), Champs des lignes de glissements pour un
matériau rigide plastique indenté par une sphére (E), Points expérimentaux (croix :

indenteur pyramidal, cercle : indenteur sphérique).

E;.tanp
Cette figure montre que lorsque la déformation adimensionnelle s se situe dans le domaine
o]
purement plastique, la valeur du paramétre g vaut 2,8, valeur que I'on retrouve dans I'équation

(75) de Tabor [29].

Sundararajan et Tirupataiah [113] montrent a I'aide de résultats expérimentaux que la valeur de @
-dans ce domaine n'est pas toujours égale a 2,8. Elle peut étre par exemple de 2,44 pour
Faluminium et 3,06 pour un acier dont la dureté est de 260 HV. La valeur de g est donc
dépendante du matériau et peut étre exprimée en fonction des parametres n et K de la loi de

comportement. On trouve alors :

n
v=| —— | K 1?(1415) pour K < 900 MPa
1+0,5.n A 900 (82)

3 n
= 1415) pour K > 900 MPa
v (1+0,5.n)( S'p

Hill et al. [31] démontrent que la solution générale du probléeme peut étre déterminée par
similitude, c’est-a-dire que la géométrie, les champs de contraintes et de déformation en cours -

d’essai sont dérivables d’une unique solution. Par exemple, en ce qui concerne une bille, la loi
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d’échelle proposée est :

F 2a ) ,
- o 22 et a*=C?hD (83)
a’no, De,

ou o, est la limite élastique, &, la déformation correspondante a la limite élastique, h le
déplacement de Vindenteur, n le coefficient d’écrouissage, a et C sont des constantes

dépendantes du matériau qui peuvent étre calculées numériquement.

Ce constat a permis a Mesarovic et Fleck [114] de tracer une carte de plasticité calculée par
élements finis pour des contraintes d'écoulement et des coefficients d'écrouissage differents
(figure 22).
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Figure 22. Carte des différentes zones de mécanismes de déformation obtenue pour une
indentation parfaite (sans froftement) sur un matériau élasto-plastique parfait (E*
module réduit E* ou E;) [112].

c
Pour comprendre la lecture de cette carte, prenons en exemple un rapport Ey" de Vordre de 1072,
r

a
Ainsi, lorsque le rapport E augmente, la réponse du matériau a l'indentation est telile que la
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solution du probleme est successivement élastique, élasto-plastique puis plastique excessive. Si
lon considére un rapport de 10 la réponse est tout de suite élasto-plastique avant d'étre
déterminée par similitude pour ce domaine de déformation puis de passer dans le domaine
plastique excessif. Finalement, iorsque le rapport de la contrainte par la déformation est tres élevé,
la réponse se situe dans une zone que les auteurs considérent comme une zone de déformation
plastique excessive pour laquelle les hypothéses posées iors de la modélisation par éléments finis

ne sont plus applicables.

C.4.2.3 Propriétés plastiques.

Comme il a été montré précédemment, la dureté permet de remonter aux propriétés mécaniques
telles que la limite élastique ou une contrainte caractéristique calculée pour une valeur de
déformation plastique donnée. En se basant sur les travaux de Tabor [29], Sundararajan et
Tirupataiah [113] utilisent une relation entre la dureté et la contrainte correspondante a la
déformation caractéristique fournie par Tabor [29] de maniére a obtenir la courbe de traction. Cette
relation est :

H=y-a(e) (84)

ou y est un paramétre dépendant du matériau.

En effectuant plUsieurs essais de dureté avec des charges d’indentation différentes et avec une
bille et pour une valeur connue de g, la courbe o-€ a pu étre calculée et comparée a celle obtenue
par essai de traction quasi statiqgue ou dynamique. L’inconvénient de cette méthode est qu'elle est
assez longue, compte tenu que chaque point de la courbe nécessite un essai de dureté. Il existe
deux types de méthodes qui permettent de déterminer la courbe de traction d’'un matériau :

» Des méthodes de construction point par point,

» Des méthodes basées sur la loi de comportement du matériau.

En ce qui concerne la construction des courbes point par point, une méthode a été proposée par
Robinson et Trum [115] pour un matériau indenté en utilisant une sphére. A partir des
déplacements élastiques au déechargement, et en appliquant la theorie de Hertz, les auteurs
déterminent dans un premier temps la contrainte moyenne et la déformation élastique sous une

bille a partir des deux équations suivantes :

gg = [(D‘1 - 051)th | (85)
o =§%E,se (86)

ou D, est le diamétre de 'empreinte calculé a I'aide de la théorie de Hertz, D le diamétre de
lindenteur sphérique, E; le module d’élasticité réduit et hs la profondeur liée au retour

élastique de la surface.
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La déformation est supposée égale a :
1

ou h, est obtenue en retranchant le retour élastique h; au déplacement total hay.
La courbe de traction relative a un alliage d’aluminium a pu ainsi étre déterminée en effectuant
plusieurs chargements et déchargements avec un indenteur sphérique. La critique qui a pu étre
faite sur ce modéle est que I'équation utilisée pour la déformation plastique n'a pas été validée

comme I'a été celle de Tabor [29] par exemple.

Les méthodes basées sur la déformation de Tabor [29], comme celie présentée par Sundararajan
et Tirupataiah [113], ne permettent pas d’obtenir une courbe de traction au-dela d’une déformation
de 20 %. Pour contourner ce probléme, Taljat et al. [116] ont déterminé, a l'aide de la méthode par

eéléments finis, les déformations maximales et minimales sur la surface de contact d’une bille en

2a
fonction du rapport—D— avec 2a le diametre de contact. Deux nouvelles relations entre les

déformations plastiques et les parametres de l'indenteur sont proposées :

144 2a
£ =|05n+— -16 | — 8
pmax ( n+0,1 }( D ) (88)

(2,45-0,85n)
147 2a
Epmin = [0,87n o 2}[—) (89)

Jn+036 D

ou n est le coefficient d’écrouissage du matériau.

Toujours en s'inspirant des travaux de Tabor [29], les auteurs proposent un paramétre équivalent
a celui de Péquation (71) pour déterminer les contraintes correspondantes aux déformations
minimales et maximales a l'aide des équations de C?:

4P

6=
nd lVmin ou max

Za(

Wiin = (3,65 - 4,30.n2 + 4,36.”3 )(E (90)

j -3,18.n2 +2,89.n3)

2
vn+0,2

ou P est I'effort d'indentation et d le diamétre de contact.

WYimax = _0781 +

Cependant, il est nécessaire de connaitre le coefficient d’écrouissage n du matériau que les
auteurs déterminent a partir de la loi de Meyer (P=kd™ avec n=m-2). Mais, comme il a eté
démontré par Mesarovic et Fleck [114], cette loi n'est applicable que lorsque le mode de
déformation est purement plastique. Il n’est donc valable que sur une seule partie de la courbe

charge-déplacement. Les méthodes que nous présentons maintenant sont celles qui prennent en
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compte la loi de comportement du matériau. On les distinguera en fonction du type de pénétrateur
utilisé : cone, pyramide Vickers ou bille. Parmi les méthodes développées, on peut citer celle de
Jayaraman et al. [117] basée sur I'utilisation de plusieurs indenteurs coniques avec des angles au
sommet différents et des relations empiriques obtenues a l'aide du calcul par éléments finis. Les
relations empiriques permettent de calculer pour chaque cbne une déformation plastique
representative et la contrainte correspondante obtenue par I'application d’'une pression moyenne
H. L'utilisation de ces relations & partir de la charge, du déplacement maximum pour chaque essai
et de la pente lors de la décharge, permet d’obfenir un point de la courbe 0-£. En considérant les
différents points obtenus, la courbe est alors construite par optimisation des paramétres de la loi
de comportement choisie. Une autre méthode a été développée par Futakava et al. [118] qui
utilisent trois indenteurs coniques. A partir des différentes relations obtenues, ils identifient les trois
paramétres de la loi de comportement a partir de trois courbes d’indentation. Outre le fait gu’elles
sont essentiellement empiriques, ces trois méthodes nécessitent plusieurs essais-d’'indentation en
continu. Mais, la plupart dés méthodes de détermination des courbes de traction se font par
l'intermédiaire d’'un indenteur sphérigue [51, 115, 116]. Le principe général de ces méthodes
consiste a :
> Déterminer le rayon de contact réel entre I'indenteur et le matériau [115], ou le rayon de
empreinte rémanente [117] a partir de relations empiriques proposées par Kurcharsky [119]
ou obtenus a P'aide du calcul par éléments finis [115-117].
» Déterminer la relation entre la contrainte correspondante a une déformation représentative et
la pression appliquée en utilisant les résultats de Tabor [29].
> ldentifier les paramétres de la loi de comportement a l'aide des relations proposées et de la
courbe d'indentation obtenue.
Il est nécessaire de garder en mémoire le fait que ces méthodes ont chacune leur spécificité vis a

vis du matériau, des formules empiriques utilisées et des calculs par élements finis.

C.5 Indentation instrumentée de matériaux a gradients de
propriétés.

Dans le cas de matériaux a gradients de propriétés mécaniques, en particulier pour la durete, le
probléme de Pindentation est plus complexe car le matériau change a chaque incrément de
charge. Les premiers travaux effectués dans ce domaine concernent l'indentation d’'un matériau
dont le comportement élasto-plastique évolue en fonction de la profondeur. Ces travaux sont
rappelés par Nayebi [86]. Le travail théorique de Giannakopoulos [120] concerne l'indentation en
déformation plane d’'un matériau a gradient de propriétés mécaniques. Cependant, la solution en
déformation plane n'est pas applicable pour les essais d’indentation utilisés. Nayebi propose alors
une méthode qui a été validée sur des échantillons nitrurés. Dans un premier temps, il caractérise

le matériau homogéne en utilisant la loi d’Hollomon sous la forme :
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sncy
c=Ke = (91)

) ("y/E)n

ou ¢ est la déformation totale et n ie coefficient d’écrouissage.

Il détermine la relation entre la charge appliquée, P, et le déplacement de l'indenteur, h, de fa
forme ;
B(s,.n)

h=A(oy.n)F (92)

ou les fonctions A et B dépendent de la limite élastique et du coefficient d’écrouissage. Ces

fonctions sont déduites des résultats du calcul par éiéments finis sur divers matériaux.

Ainsi, pour des intervalles de 200 a 1600 MPa pour o, et de 0,07 a 0,25 pour le coefficient n, les

fonctions A et B s’écrivent :
A = |3294 + 22170.60%) 2 |
B =[(-0,151.0, +0,609n)+ 0,095, +0,975]"

ou la contrainte o, est en MPa, la charge P en N et le déplacement h en mm.

Pour la caractérisation d’'un matériau hétérogene, Nayebi [86] considére deux régions dans la
couche nitrurée qu'il différencie de la maniére suivante. La premiére a une épaisseur e, et
correspond a une zone ou la dureté peut étre considérée constante et la seconde d’'épaisseur e;

ou la dureté diminue de facgon linéaire. En considérant la pression moyenne H, un rayon de contact

égal a vDh et en normalisant ies parametres, il détermine une relation de la variation de la

pression moyenne en fonction de la profondeur telle que :

5 =1+ S —1|exp -0 (94)
H H C1e1 + C2€2

ol H®™, H® et H® sont respectivement les pressions moyennes du matériau a gradient, de

la surface et du substrat. Gy, C; et C, sont des polyndmes définis par :

C,=a (flewn) +a (fleun))’ +a,fle,n)+a,

* R2 R
e\ e
C = bz(ﬁl) +b1[ﬁl) +b,
2 (99)
e e
{2 vaf %) os
1
_23n%7 2
f(eﬁn) — (R_[S__zgn__]e1j

ou a;, b; et d; sont des constantes et R le rayon de I'indenteur bille.
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Les épaisseurs e, et e; sont ensuite déterminées expérimentalement en choisissant des valeurs

des épaisseurs telles que ces valeurs minimisent la fonction erreur suivante :

HGm Exp HGm Theo 2
Erreur = | - (96)

CILUHS H® )

ou les rapports de dureté sont des rapports de pressions moyennes expérimentales et

théoriques calculés a diverses profondeurs h;.

Par ailleurs, Elghazal et al. [121] ont effectué des travaux sur des matériaux nitrurés et cémentés
sur lesquels ils ont décrit la profondeur de pénétration résiduelle comme une fonction puissance de
la charge :

hf = (lpr'?’]ax (97)

ou les coefficients a et B sont calculés pour chaque échantillon cémenté ou nitruré.

Une méthode inverse permet ensuite de retrouver les propriétés de la loi de comportement a partir

des paramétres o et f3.
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D Courants de Foucault.

Pour caractériser la décarburation, nous proposons d'étudier et d’appliquer une méthode qui
s’appuie sur les variations des propriétés électromagnétiques des aciers dues a la présence de
défauts ou de changements microstructuraux. Cette méthode présente l'avantage d’étre non
destructive et donc de pouvoir étre utilisée industriellement si son applicabilité a la caractérisation
de la zone décarburée est suffisamment sensible. Pour nous conforter dans notre choix, on
s’appuie aussi sur le fait que differents auteurs ont montré une correspondance entre la teneur en
carbone et la réponse en termes de courants de Foucault [122, 123]. La figure 23, extraite des
travaux de Uchimoto et al. [124], montre la relation entre la dureté Vickers et le signal de sortie

des courants de Foucault pour une fonte grise ductile.
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Figure 23. Relation Dureté / Signal de sortie des courants de Foucault (cas d’une fonte grise).

Dans ce chapitre, nous rappelons dabord brievement les principes de base de

Pélectromagnétisme, avant de nous attarder sur les parameétres qui influencent la mesure.

D.1 Principe des courants de Foucault.

Lorsqu’un matériau conducteur est placé en contact ou au centre d’'une bobine dans laguelle
circule un courant alternatif, le plus souvent sinusoidal, des courants induits appelés, courants de
Foucault (CF) apparaissent dans le matériau. Ces courants sont régis par les lois de Maxwell [125-

130] telles que :

roth = j+ 22
ot
divB=0 (98)
rotE = _%B
ot
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ou AetB sont les vecteurs de champ et d’induction magnétiques, E etl3, les vecteurs de

champ et d’induction électriques et J le vecteur densité de courant.

De plus, ces vecteurs sont liés entre eux par des coefficients comme le montre les équations

suivantes :
B=p(A)A
D = (;.E (99)
J=xE

ou u la perméabilité absolue pour un champ A, A est la conductivité et ¢ la permittivité.

Ces équations trouvent une solution dans deux cas concrets, dans une plaque ou dans un
cylindre. Dans ces conditions, si 'on considére que les paramétres électromagnétiques sont
constants et que le corps conducteur est isotrope et homogéne, la densité de courant pour un
courant d’excitation sinusoidal de pulsation w, pour un cylindre de rayon R et de longueur infinie,

estégale a:

J(r) =N.l.kJ—1(kr—)[coswt+Y1(kr)—Yo(kR)+§E} (100)
Jo(kR) 4
ou J est la densité de courant (intensité par unité de surface traversée par le courant), N le

nombre de spires de la bobine. Jo, Yo, J1, Y; sont les fonctions de Bessel de 1% et 2"

espéces d’ordre 0 et 1, et k= opA et I=ly.sin(wt)oy | est l'intensité du courant variant en

fonction du temps.

D.2 Application au contréle non destructif.

Pour réaliser une expérience, il est nécessaire de définir le type de défaut que I'on souhaite
mesurer car sa géometrie et sa taille influencent les résultats de 'expérience. En effet, par rapport
a une piéce saine, la présence d’un défaut modifie la circulation des courants de Foucault et les
pertes énergetiques modifient le signal mesuré a sa sortie. L'étude de la transformée de Fourier
nous permet alors de déterminer les amplitudes et les phases des harmoniques du signal perturbé
par une décomposition fréquentielle du signal. Les parametres de mesure sont de trois types :

i. les paramétres de couplage entre la bobine et I'échantillon,

ii. les parameétres liés aux propriétés du matériau,

iii. les paramétres électriques permettant la création de courants induits.

Concernant les parametres liés a l'instrumentation, il est nécessaire, dans une mesure par

courants de Foucault, de bien connaitre le type et les dimensions de la bobine d’excitation. Le plus

souvent, les bobines sont de contact ou plates, encerclantes ou internes (figure 24).
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Figure 24. Types de bobines (P : produit contrblé, S : sonde).

Dans le cas des bobines de contact, la distance entre la bobine et le produit est un paramétre
important. Pour les bobines encerclantes ou internes, c’est le coefficient de remplissage qui est le
parametre le plus représentatif.

Pour les paramétres liés au matériau, il s’agit principalement de la conductivité électrique (1) et de
la perméabilité magnétique (1) qui subissent des variations locales. Ces variations ne sont
généralement pas prévisibles, mais elles sont principalement liées aux modifications de structures
de I'échantillon. Dans le cas d'un acier, la nuance, les traitements thermiques et thermochimiques
(austénitisation, trempe, revenu, cémentation, ...) ainsi que les traitements mécaniques
(grenaillage, ...) influencent le signal de sortie et peuvent étre contrdiés par les courants de
Foucault. En effet, les aciers présentent le ferromagnétisme du fer. Contrairement aux alliages
magnétiques doux (FeSi, FeNi, ...), les aciers sont des solutions solides complexes et leurs
propriétés dépendent du mélange des phases. Généralement, 'une des phases est dispersée
dans la matiére ferromagnétique et il se produit un ancrage des parois de Bloch (sens du courant
au niveau du grain), ce qui conduit a des champs coercitifs H¢ intermédiaires entre ceux des
alliages doux et ceux des aimants, tel que 100<H,<10* A.m™. De plus, il y a un accroissement du
durcissement magnétique (baisse de la perméabilité (u) et augmentation du champ coercitif (Hc))

des aciers alliés en fonction de la teneur en carbone (figure 25).
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Figure 25. Courbe d’aimantation de quelques aciers au carbone [127, 128][127][128].

De plus, des études de faisabilité ont été réalisées pour contrdler des traitements de cémentation a

l'aide des courants de Foucault. Par exemple, Klimper-Westkamp et al. [131] utilisent une feuille

64



en acier afin de déterminer le niveau de cémentation des échantillons présents dans le four. La
figure 26 montre la corrélation entre une mesure du potentiel carbone par spectroscopie au sein

de 'échantilion et le résultat que fournit 'analyse harmonique de la modification des courants de

Foucauilt.
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Figure 26. Résultats des mesures de potentiel carbone par spectroscopie et par analyse
harmonique des courants de Foucault [129].

La figure 26 permet d'observer une corrélation acceptable entre les deux mesures de
pourcentages carbone, tous les points s’alignant sur une méme droite. Cependant, on peut noter
une divergence d’autant plus importante que le pourcentage de carbone est élevé. De maniére
générale, le pourcentage de carbone mesuré par analyse des courants de Foucault est surestimé
par rapport a celui mesuré par spectroscopie. Dans la gamme de pourcentages qui nous intéresse,
la comparaison reste tout a fait acceptable. Toutefois, la nature, la forme et la répartition des
phases formées par traitement thermique ont un réle important sur les propriétés magnétiques
comme nous le verrons dans la suite. A priori, la détermination de la perméabilité est difficile. Mais,
on peut voir sur la figure 27 que la perméabilité varie selon une loi quasi hyperbolique en fonction
de la dure;[é, indépendamment de la teneur en carbone. La figure 28 met en évidence quant a elle

une variation linéaire du champ coercitif avec la dureté.
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Figure 27. Evolution de la perméabilité en fonction de la dureté Vickers HV et du pourcentage de

carbone.
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Figure 28. Corrélation entre le champ coercitif Heerc €t la dureté Vickers HV dans les aciers.

Enfin, on trouve aussi les paramétres d’excitation de la bobine de contrdle. Ces parametres liés a

la bobine comprennent la fréquence d’excitation qui influe sur la profondeur de pénetration (8) des

courants induits (figure 29) et lintensité de magnétisation. En ce qui concerne la fréquence

d’'excitation, on note que, plus la fréquence d'excitation est élevée, plus la profondeur de

pénétration des courants est faible.
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Figure 29. Profondeur de pénétration des courants de Foucault en fonction de la fréequence

d’excitation.

Papaelias et al. [125] ont exprimé cette profondeur de pénétration des courants de Foucault en

fonction des parameétres électromagnétiques par ia relation suivante :
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f 2 /p-uR
6= [—— =503 —=
WAl f (101)

ou u est la permeéabilité en Henry/m (ur perméabilité relative), o est la pulsation en rad/s, A

est la conductivité en Siemens, p la résistivité du matériau et f la fréquence en Hz.

Le contrble par courants de Foucault s'effectue généralement a l'aide d’un référentiel de mesure.
En effet, étant donné qu'il est difficile de prévoir les variations de perméabilité relative au sein d’'un
acier, la mesure par courants de Foucault se base sur les variations des paramétres physiques de
la bobine. Une bobine est caractérisée électriquement par une résistance R et une réactance X. lI
est donc possible de représenter le fonctionnement d’une sonde a courants de Foucault par un

point dans un plan complexe (R, X).
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Figure 30. Représentation dans le plan complexe de l'impédance d’une bobine.

Dans ces conditions, la réponse des courants de Foucault pour une bobine vide peut étre
représentée dans le plan de phase par un point Zy de coordonnées (Ry, Xo). Aprés la mise en
place dans I'entrefer d’'un échantillon cylindrique, l'impédance de la bobine se déplace du point Z,
vers le point Z;. A plus petite échelle, au voisinage de Z,, des variations locales de la perméabilité
(M) vont provoquer des déplacements le long d'un chemin Z:M. Chacun des paramétres
caractérisant le produit est ainsi représenté par un lieu géométrique déterminé. Si, en présence
d’'un défaut, le point de fonctionnement se déplace suivant un autre chemin Z4D, la combinaison
de l'influence du défaut et de la perméabilité justifie le déplacement du point Z; au point Z,. Dans
la mesure actuelle, le point Z; représente un échantilion vierge de défaut. Expérimentalement,
I'échantillonnage nécessaire pour standardiser la mesure doit étre homogéne et étre effectué avec

précaution.
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E Conclusion.

Cette partie bibliographique s’articule autour des deux aspects que nous traitons par la suite, a
savoir la caractérisation de la décarburation principalement par indentation, méme si nous avons
utilisé les courants de Foucault, et la caractérisation a l'aide de I'essai de traction. Nous avons
centré la premiere partie de I'étude sur l'indentation en combinant indentation conventionnelle et
indentation instrumentée. Les résultats présentés dans la bibliographie ouvrent de nombreuses
voies dans la détermination des caractéristiques de la décarburation, en particulier la profondeur
totale de décarburation. Avec l'aide de l'indentation instrumentée, on espére proposer un outil
simple et plus rapide dans l'analyse de la decarburation par indentation. Pour ce qui concerne la
partie étude de la traction, nous espérons obtenir une évolution des résultats de traction en

fonction des profondeurs de décarburation déterminées par les mesures de dureté.
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Chapitre |l :

Matériaux et
meéthodes

expérimentales.
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A Matériaux et traitements thermiques.

A.1 Fabrication du ressort.

Avant de discuter sur les matériaux choisis dans le cadre de cette étude et sur les traitements
thermiques réalisés, il nous semble intéressant de rappeler le processus de fabrication du ressort
pour mieux percevoir les problémes susceptibles de provoquer la décarburation. Nous décrivons
donc les cing étapes de fabrication que subit la barre cylindrique brute dés son arrivage et avant
de devenir le ressort sous sa forme finale. Il est bien entendu que seules les conditions thermiques

sont particulierement importantes pour le probléme étudie.

La premiere étape du traitement thermique consiste a porter la barre a une température de 920

T (température définie pour I'acier 54SiCrV6 utili sé par l'industrie) dans un four a briieurs a gaz.
A cette température, la barre se situe dans le domaine austénitique du diagramme fer-cémentite.
La barre est ainsi austénitisée pendant environ 15 a 20 minutes avant d’étre enroulée a chaud sur
un mandrin dés sa sortie du four. L'objectif est de donner a la barre sa forme hélicoidale finale. Le
ressort formé est ensuite plongé dans un bain d’huile maintenu a une température voisine de 50
C. La nature, ainsi que la température du milieu d e trempe, ont été choisies de maniére a obtenir
un compromis entre la dureté et la fragilité du matériau en relation avec la microstructure
(proportion de martensite et d’austénite retenue). Cette étape du traitement thermique a pour but
d'augmenter de fagon notable la limite a la rupture mais le matériau n'en reste pas moins trop
fragile pour étre utilisé dans cet état. 1l faut donc diminuer cette fragilité par un deuxiéme traitement

thermique.

C’est pourquoi, dans une deuxiéme étape du traitement, on fait subir au ressort un traitement de

revenu a 420 T pendant 1 heure pour diminuer la fr agilité. Ceci se traduit principalement par une
augmentation de l'allongement a ia rupture mais aussi une augmentation des propriétés
mecaniques en termes de résistance a la déformation plastique. L’amelioration constatée par le
revenu dépend fortement des éléements d’addition présents dans le matériau. Par exemple, Nam et
al. [132] ont remarqué que I'amélioration des propriétés est due a un affinement des carbures
obtenus au cours de la précipitation du carbone pendant le revenu. Cet affinement est
principalement di a la présence du silicium. Malheureusement, la proportion de silicium ne peut
dépasser 1,5 a 2 % car, en contre partie, il aide a ia diffusion du carbone et contribue par
conséquent a une augmentation du niveau de décarburation [132]. Ces auteurs ajoutent que la
limite élastique est aussi augmentée avec des éléments tels que le molybdene ou le vanadium
mais ils précisent que le chrome n'a aucune influence sur la modification des propriétés

mecaniques.
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La troisiéme étape confére au ressort ses propriétés de fatigue. |l s’agit du pré-conformage a

chaud au cours duguel le ressort est mis en compression. L’objectif est d’écrouir ie matériau et
d'augmenter la résistance a la fatigue et au fluage. Pour cela, la contrainte appliquée est
supérieure a la limite élastique. Mais la résistance a la fatigue n’est pas suffisamment augmentée

aprés conformage. Le ressort doit alors étre grenaillé.

C’est I'objectif de la quatriéme étape qui consiste donc en une opération de grenaillage qui est
réalisée avec une grenaille composée de fils coupés dont les diamétres des fils varient entre 0,4 et
0,8 mm. La vitesse de projection des particules est de 80 m/s environ. Cette opération conduit a un
écrouissage en surface dont on connait I'effet bénéfique sur la tenue en fatigue. Cette amélioration
du comportement en fatigue résulte de la genése de contraintes résiduelies de compression en
surface qui, ajoutées aux contraintes appliquées, permettent de diminuer d’autant le niveau de
contraintes réelles subi par le matériau. Cependant, aprés grenaillage, le ressort s’est allongé de
quelgues millimétres. Cet allongement est justement di a la mise en compression de la surface du

cylindre.

Pour remédier a ce probléme, dans une cinquiéme et derniére étape, on effectue de nouveau un

pré-conformage puis un tarage sous une charge donnée pour que le ressort prenne sa longueur

définitive.

Ces différentes étapes nous permettent de mieux cerner les contraintes expérimentales pour notre
étude sur la décarburation, notamment pour le (ou les) matériau(x) retenu(s) et les traitements

thermiques. Ceux-ci sont développés dans les paragraphes suivants.

A.2 Matériaux.

Les matériaux utilisés dans le cadre de notre étude sont I'acier 54SiCrV6 utilisé dans I'industrie du
ressort et 'acier 70MV8 qui sert de référence a la société CSM Instruments. Cet acier est utilisé
pour valider les conditions d’emploi et d’analyse de l'indentation instrumentée. Les compositions

chimigues de ces deux aciers sont données dans le tableau 2.

Acier C Mn S Si P Ni Cr Mo Cu Sn Ti \Y

54SiCrv6 | 0,555 | 0,680 | 0,015 | 1,565 0,008 | 0,075 { 0,510 | 0,025 | 0,185 | 0,013 | 0,001 | 0,125

70MnV8 | 0,723 | 2,160 | 0,003 | 0,230 0,006 | 0,070 ; 0,185 | 0,013 | 0,105 | 0,006 | 0,002 | 0,070

Tableau 2.  Composition chimique en pourcentage massique des aciers éfudiés.
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A.3 Les traitements thermiques de décarburation.

Le traitement thermique a consisté en une austénitisation a 920 <C. Cette température est choisie
pour obtenir une dissolution compiete des carbures dans le domaine austénitique. Comme le
phénomeéne de décarburation est un probléme complexe, nous avons choisi, premierement, de
reproduire les conditions industrielles et, deuxiemement, de contréler le phénoméne de
décarburation. Nous avons ainsi realisé deux lots d’éprouvettes.

Le traitement thermique du premier lot d’éprouvettes a été réalisé dans une atmosphére non
controlée, c'est-a-dire 'atmosphére du four ou a l'air ambiant. Ceci pour se rapprocher au plus
prés des conditions industrielies. Pour obtenir plusieurs niveaux de décarburation, tous les
échantilions sont maintenus a la méme température d'austénitisation pendant 8 durées différentes
espacées régulierement de 15 a 120 minutes, toutes les 15 minutes. Les échantillons spécifiques

a ce type d’atmosphére sont référencés de A a H selon la durée d’austénitisation.

Pour le deuxieme lot d’éprouvettes, le traitement thermique a eu lieu sous atmosphére contrélée,
c'est-a-dire une atmosphére dont les teneurs en azote et en di-hydrogene étaient régulees. Ce
traitement, qui nécessite un appareillage spécifique, a été réalisé a I'Ecole Européenne
d’'Ingénieurs en Génie des Matériaux (EEIGM) de Nancy. Les conditions retenues pour la
décarburation ont été choisies pour avoir un éventail représentatif des niveaux de décarburation.
Ainsi, nous avons fixé la teneur en carbone en surface a laquelle nous avons associé une durée
de maintien a la température d’austénitisation de 920 C. Le tableau 3 rassemble les teneurs en

carbone et les temps de maintien a la température d’austénitisation.

Numeéro d’échantillon 1 2 3 4 5 6 7

Teneur en carbone surfacique (%C) | 0,54 10,41 0,3/0,2}0,1| 0,1 | 01

Temps de maintien (min) 20 | 40| 40| 40} 40 | 110 150

Tableau 3.  Caractéristiques du traitement thermique sous atmosphere contrélée.

Comme montre le tableau 3, le choix des paramétres du traitement permet d'une part de
comparer les résultats a ceux obtenus sur I'échantillon de référence, le numéro 1, et d'autre part
de comparer I'effet de potentiel carbone de I'atmosphére avec les échantilions repérés de 2 a 5 et
enfin de comparer l'influence de la durée de maintien avec les échantilions 5, 6 et 7. Cette série
d’éprouvettes regroupe les éprouvettes cylindriques sur lesquels ont été prealablement usinés
deux méplats diamétralement opposés. Ces méplats permettront de réaliser les essais
d’indentation conventionnelle et instrumentée. Ces traitements ont été aussi réalisés en méme
temps sur les éprouvettes de traction. L'utilisation des éprouvettes cylindriques devraient permettre

de tester et de mettre au point les différents modéles sans tenir compte de phénomeénes annexes
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comme la production de calamine puisque nous sommes ici en atmosphére sans oxygéne.

Tous les échantillons sont ensuite trempés dans un bain d’huile a 50 T, similaire aux conditions
industrielles, de maniére a obtenir la transformation martensitique. Les éprouvettes traitées sous
atmosphére contrdlée ont fait I'objet d'un revenu a 420 T pendant 1 heure identique aux
traitements des ressorts. Dans le premier lot d’éprouvettes, une partie de ces éprouvettes n'a pas
subi de traitement de revenu pour pouvoir comparer le comportement des matériaux trempés a
ceux trempés puis revenus. D’autre part, ils permettent aussi de mettre en place une corrélation
entre la dureté et le niveau de décarburation mesuré par microscopie optique. Le tableau 4
regroupe la nomenclature utilisée pour les trois types éprouvettes ayant subi le traitement
d’austénitisation sous atmosphére contrélée avec ou sans revenu. Il s'agit des éprouvettes pour
Pessai de traction et les échantillons témoins sur lesquels ont été réalisés les essais d’indentation

instrumentée.

Numéro de I'échantilion Etat metallurgique
Position Référence
Forme géometrique 1 N°de traitement thermique
Traction T 2 Forme geométrique
Témoin R 3 Nuance
4 Etat metallurgique
Nuance
54SiCrv6 54

Etat métallurgique

Trempé Q

Revenu D

Tableau 4. Nomenclature de référence pour les échantillons décarburés.

A titre d’exemple, I'échantillon référencé 5R54Q est I'échantillon numéro 5 (Teneur en carbone en
surface de 0,1 % et traitement pendant 40 minutes). |l s’agit d’un échantilion témoin (observation
sur les méplats) et de nuance 54SiCrV6. Enfin, la lettre Q indique que cet échantillon a été trempé

et non revenu.

Pour visualiser la microstructure des matériaux dans la section aprés la trempe a l'huile et le
revenu, une partie des échantillons est sectionnée puis polie avec du papier d’abord abrasif du
grade 80 au grade 1200 avant d’étre polie sur un drap comportant des particules diamantées dont
la taille varie de 6 a 1 um pour le stade de finition. Les échantillons sont ensuite attaqués avec une

solution de Nital (mélange d’alcool éthylique et d’acide nitrique) concentrée a 2 %.
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B Méthodes expérimentales.

B.1 Essais d’indentation conventionnelle et instrumentée.

Les profils de microduretés sont obtenus avec un indenteur Knoop utilisé sur une machine de
microdureté Leco (figure 31-(a)). Pour chaque échantillon, trois essais d’indentation sont réalisés
avec une charge appliquée de 0,5 N sur une section perpendiculaire a la surface décarburée de
maniére a fournir une valeur de dureté moyenne représentative a la profondeur de mesure. La
premiére empreinte de dureté est effectuée a 20 ym de la surface libre et la derniere a une
profondeur de 1000 pm environ vers le coeur du matériau. Les indentations discrétes prises
perpendiculairement a la surface ont aussi éte réalisées avec ce microduromeétre pour les faibles
charges, c'est-a-dire pour celles variant de 0,1 & 10 N. Pour les essais a des charges plus élevées,
les indentations ont été faites a l'aide d'un macrodurométre Wolpert (figure31-(b)) dont les
charges utiles varient discretement de 10 N a 2500 N. Chaque mesure d’indentation a été

renouvelée trois fois.

(a) (b)

Figure 31.  Microdurométre Leco (a) et macrodurometre Wélpert (b).

Les essais d’indentation en continue sur I'échantillon témoin ont été effectués sur une machine
fabriquée par CSM Instruments. I s’agit d’'un micro-hardness tester. La charge maximale
applicable est de 30 N avec une résolution de 100 pN. Les gammes de profondeur vont de 0 a 20
pm avec une résolution de 0,04 nm et de 0 a 200 um avec une erreur de +/- 0,3 nm, ces données

sont fournies par le constructeur. La force permettant de déterminer le point de contact initial entre
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lindenteur et le matériau est souvent prise égal a 0,01 N. Les vitesses de chargement et de
déechargement sont égales a 50 % de la charge maximale. Toutes les mesures ont été également

réalisées trois fois afin de contrbler la représentativité de fa mesure.

Figure 32.  Micro hardness tester de CSM Instruments.

Pour les échantillons décarburés nécessitant des charges maximales plus élevées, nous avons
soliicité l'université de Rennes 1 qui nous a aimablement réalisé les essais jusqu’a la charge

maximale de 200 N.

B.2 Courants de Foucault.

La caractérisation par courants de Foucault a été réalisée sur les échantillons cylindriques traités
sous une atmosphére oxydante. L'équipement utilisé pour les courants de Foucault est un
Alphatest OMEGA 2000. Le synoptique d’'une mesure typique est présenté sur la figure 33. Le
geénérateur produit un courant sinusoidal avec une fréquence F pouvant avoir une valeur de 0,5 Hz
a 3 kHz et une intensité de 0,1 a 10 A. La perte énergétique provoquée par l'apparition de
courants de Foucault dans le matériau génére une modification de la tension de sortie qui peut
étre analysée par transformation de Fourier. Cette transformation donne un spectre de phases et
de frégquences. Il est possible de décrire la fondamentale ainsi que les harmoniques. lci, 'étude
s’est limitée aux harmoniques d'ordre 3, 5 et 7 associées a chaque échantillon étant donné que le
signal injecté est un signal sinusoidal. Les données sont alors analysées, dans un premier temps,
en utilisant un polyndéme de degré 2 pour lisser chague paramétre (amplitude et phase) en relation

avec la durée d’'austénitisation, notamment pour déterminer lintensité et la fréequence optimale.
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Figure 33. Synoptique de I'équipement de courants de Foucault (OMEGA 2000).

B.3 Essais de traction.

Les essais de traction ont été réalisés a I'aide d'une machine & commande servo-hydraulique de

type INSTRON 8501 (figure 34) d’une capacité de £100 kN.

Figure 34.  Machine de traction INSTRON 8501.

Les éprouvettes utilisées sont cylindriques et leurs dimensions, conformes a la norme NF A 03-

151, sont données par la figure 35.
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Figure 35.  Géométrie et dimensions des éprouveltes de traction.

Les déformations sont mesurées a l'aide d'un capteur extensométrique a lames placé sur la
iongueur utile de I'éprouvetie. Les essais de traction ont été réalisés sur trois éprouvettes pour

chaque traitement thermique.
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Chapitre Il :

Résultats & Discussion :

Caractérisation de la décarburation par
indentation, par courants de Foucault et

comportement en traction.
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A Préambule.

Avant d’étudier en détail le comportement mécanique d’'un matériau modifié superficiellement, il
est nécessaire de bien comprendre le processus qui a conduit a cette transformation et de bien
caractériser la modification qui a eu lieu en surface. Ici, le processus est connu depuis longtemps
car il s'agit de la diffusion du carbone hors du matériau. Par contre, cette perte en carbone se
traduit manifestement par une modification de la microstructure d’'une part et par une baisse de la
dureté d’'autre part. C'est pourquoi I'analyse que nous allons développer repose sur I'observation
de la structure en microscopie optique et conjointement sur I'analyse de la dureté. La premiére
partie est donc destinée a la détermination de la profondeur affectée par la décarburation en
visualisant la limite de la zone modifiee avec le cceur du matériau. Nous verrons que cette
méthode est loin d’étre fiable car il est difficile de délimiter les deux zones. Nous allons donc plus
nous intéresser a la caractérisation par indentation par des mesures le long d’une section droite,
c’est ce qui est pratiqué aujourd’hui. A partir d’'une bonne connaissance des profils de dureté, nous
verrons qu'il est possible par des indentations dites normales a la surface modifiée de reconstruire
te profil avec une assez bonne précision. Nous offrons la un outil de caractérisation qui permet de
s’affranchir de la préparation de ['échantillon. En nous basant sur ces résultats, nous proposons
d’utiliser l'indentation instrumentée qui doit permettre une mesure encore plus rapide de la
variation de la dureté en fonction de la charge appliquée et donc de remonter plus rapidement a la
profondeur de décarburation. Enfin, méme si 'indentation semble un outil incontournable pour bien
définir les modifications dues a fa décarburation, nous appliquons la technique des courants de
Foucault d'une maniére prospective. Il s’agit d'étudier la sensibilit¢é de cette technique aux
modifications superficielles. Nous montrerons que cette technique semble bien adaptée pour un
contréle en continu dans une chaine de production du fait de sa mise en ceuvre rapide. Les
résultats, fournis en termes de décomposition de signal en harmonique, donnent des informations
utiles a la caractérisation et a la détermination de la profondeur de décarburation, en adéquation
avec les résultats obtenus par indentation. Enfin, nous verrons si la perte de carbone en surface
affecte les propriétés mécaniques de traction et dans quelle mesure la déformation plastique est
modifiée par cette baisse, sachant que cet élément est primordial dans le mouvement des

disiocations et donc dans I'arrangement du réseau formé par celles-ci.
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B Analyse par microscopie optique.

B.1 Observation optique.

Un des premiers outils d’analyse de la décarburation est 'observation par microscopie optique de
la microstructure du matériau. En particulier, il s’agit d’observer les différents aspects de la
microstructure & la surface du matériau pour détecter un éventuel changement de celie-ci qui
serait d0 a la décarburation. Cette méthode est largement pratiquée dans le milieu industriel car
elle fournit des informations essentielles sur 'lhomogénéité de la structure a la surface du matériau.
Dans notre cas, l'observation optique nous permet de comparer les microstructures obtenues
aprés trempe et aprés trempe et revenu sur les échantillons dont le traitement thermique a été
réalisé sous atmosphére contrélée ou sous atmosphere naturelle oxydante. Rappelons toutefois
qu’il s’agit ici d’'un contréie visuel dont le résultat va fortement dépendre de I'opérateur lorsqu'il lui
faudra définir la limite entre la zone décarburée et le coeur du matériau. A titre d’exemple d’'un
controle industriel classique, la figure 36 présente les microstructures a coeur obtenues pour

I'échantillon référencé 7R54, traité dans une atmosphére controlée.

i

Figure 36. Micrographies optiques en section de I'échantillon 7R54 apres trempe (a) et apres

frempe et revenu (b).

La figure 36-(a) représente la micrographie de l'acier trempé et la figure 36-(b) celle du méme
acier aprés revenu. Le faible grossissement volontairement choisi ne permet pas de distinguer les
détails des phases présentes. L'observation réalisée dans ces conditions n’a d’autre objectif que
de contrbler 'lhomogénéité globale du traitement. Nous nous plagons ici en conditions industrielles,
de cette maniére, nous avons ainsi pu constater que la méme microstructure avait été formée
aprés traitement sur 'ensemble des éprouvettes testées. L’objectif du contréle est donc de
disposer d’'une microstructure de référence prise a I'échelle de la décarburation (c’est-a-dire a
'échelle de quelques centaines de microns) de maniére a distinguer les zones modifiées en

surface des zones non décarburées.
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C’est en comparant les microstructures de surface avec celies de la figure 36 qu'il nous a été

possible de dire que la surface des échantillons montrés sur la figure 37 présente un probléme de

décarburation superficielle.

Figure 37. Micrographies optiques en section de 'echantillon 3R54 apres trempe (a) et aprés

trempe et revenu (b).

Sur plusieurs dizaines voire centaines de microns, on observe effectivement des différences
notables avec la microstructure a cceur. Ces différences sont bien visibles en partant de la surface
extérieure vers le coeur du matériau. Elles se traduisent par une variation de couleur. On passe
ainsi d'un contraste plus sombre vers une couleur plus claire pour les échantillons trempés, la
tendance s’inversant pour les échantillons trempes puis revenus. L’objectif de notre analyse n’est
pas d’identifier I'origine de ces variations de couleurs entre les deux types de traitement thermique.
Cependant, on peut supposer que la couleur sombre provient de la modification de la teneur en
carbone de la martensite, qui peut étre en latte ou en aiguille, et qu’aprés le revenu de ceite
martensite peu chargée en carbone située a l'extréme surface du matériau, on obtienne une

structure qui s’apparente a la ferrite de couleur blanche.

Un autre paramétre dont on connait I'influence sur 'apparence de la zone décarburée est la nature
de 'atmosphére environnante a la piéce pendant le traitement thermique. En effet, nous avons été
amenés a étudier deux lots d'échantillons decarburés. Un premier lot a été placé dans une
atmosphere contrélée afin d’obtenir un certain niveau voulu de décarburation mais aussi pour
éviter la présence d’'une couche d’'oxydes formés avec I'oxygéne de l'air, au contraire du second
fot qui a été traité thermiguement dans I'atmosphére du four industriel avec lequel nous avons pu
observer 'apparition de cette couche de calamine. Pour comparer valablement I'influence des
deux types d’atmosphére, nous avons cherché a fixer les parameétres de traitement, c'est-a-dire la
température et la duree d’austénitisation. Les échantillons ont été portés a une température de 920
T pendant 110 mn. Dans F'atmosphére controiée, le potentiel carbone visé en surface est de 0,1

%. L'échantilion est référencé 3R54Q. Un échantilion de méme nature a été placé dans une
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atmosphére oxydante & la température d’austénitisation de 920 T pendant une durée de 105 mn.

La figure 38 montre les structures en surface d’échantillons décarburés dans une atmosphére

controlée (figure 38-(a)) et dans une atmosphere oxydante (figure 38-(b)).

Figure 38. Micrographies optiques de I'échantillon 3R54 trempé ftraite en atmosphére contrélée

(a) et en atmosphere oxydante (b).

On observe que I'échantillon traité sous atmosphére oxydante posséde une zone de décarburation
supplémentaire qui se traduit par la formation d’'un liseré blanc situé en extréme surface de la
piéce. Cette zone nouvelle précéde la zone plus sombre déja observée auparavant. Cette analyse
comparative, du fait aussi de la profondeur plus élevee affectée par la décarburation, confirme que
I'air ambiant agit comme une forte pompe a carbone a cause de la combinaison naturelle du
carbone avec l'oxygéne de lair. En effet, la vitesse de diffusion du carbone vers l'extérieur du
matériau, conséquence de la cinétique chimique d’association de l'oxygéne de lair avec le
carbone, est plus élevée comparée a la vitesse résultante de la création d'un gradient de carbone,
ce gradient étant créé par la différence de potentiels carbone entre Fatmosphére et la teneur
initiale en carbone du matériau. Ainsi, la diffusion du carbone due a la présence d’oxygéne dans
'environnement de la piéce sera toujours plus rapide méme si le potentiel carbone de

'atmospheére controlée est trés faible.

En conclusion, dans le cas de austénitisation sous atmosphére contrélée, la présence de carbone
au sein du four de traitement limite le gradient de diffusion, contrairement aux échantilions traités
dans l'air ambiant. Suite a ces différentes observations, nous proposons de définir optiquement le
niveau de décarburation. Nous nous limiterons a la définition de la profondeur totale de
décarburation, que ce soit pour les échantillons traités sous atmosphere contrdlée ou ceux traités
sous atmospheére oxydante, méme si on distingue dans certains cas plusieurs zones décarburées.

La limite entre les zones étant fortement laissée a l'appréciation de l'opérateur, nous avons
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cherché dans chacune des situations de décarburation a respecter au mieux la définition de la

limite montree sur la figure 39.

Profondeur de
décarburation (x7)

v

Figure 39. Micrographie optique de I'échantillon 3R54 trempé traité en atmosphére oxydante
pendant 105 min a 920 T.

Sur cet exemple montrant un échantillon fortement décarburé sous atmosphere oxydante, nous
observons trois zones de couleurs distinctes bien visibles sur la micrographie de la figure 39.
Proche de la surface, la couleur est principalement blanche et correspond a la structure presque
entierement composée de ferrite ou alors d’'une martensite pauvre en carbone. Vers le coeur du
matériau, la couleur devient plus sombre mais elle montre encore quelques taches blanchatres.
Cette zone correspond @ une martensite a bas carbone associée a des points de ferrite qui
prennent place ou la diffusion du carbone est facilitée, c'est-a-dire dans les joints de grains ou le
long des dislocations. Cette zone est commune pour les deux types d’atmosphére. Nous ne nous
intéresserons pas dans la suite a la limite des zones 1 et 2. Ainsi, la limite de la zone décarburée
qui conduira a la définition de la profondeur totale de décarburation correspond au changement de
couleur entre les zones 2 et 3. Comme le changement est tres graduel, il est difficile de localiser
avec beaucoup de précision cette frontiére entre la zone affectée et le coeur du matériau supposé
sain. C’est pourquoi, dans la suite, pour minimiser cette erreur, plusieurs chercheurs du
laboratoire ont confronté leur résultat sur la mesure de profondeur totale pour conduire a une

valeur unique pour chague échantillon.

B.2 Etude de la diffusion.

En se basant sur notre définition de la profondeur totale de décarburation précisée dans le
paragraphe précédent, nous avons estimé les profondeurs totales de décarburation obtenues sur
'ensemble des échantillons décarburés dans une atmosphére oxydante. Le tableau 5 rassembie

'ensemble de ces valeurs de profondeurs et reprend la durée d’austénitisation sachant que la
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température de traitement est de 920 C pour 'ense mble de ces éprouveties.

Echantilion A|B|C D E F G H

Durée d’austénitisation (t en mn) 15130|45| 60 | 75 | 90 | 105 | 120

Profondeur de décarburation
0 |90 | 95| 155 | 185 | 245 | 280 | 320

(x7 £15 en pm)

Tableau 5. Profondeur de décarburation mesurée optiquement en fonction de la durée

d’austénitisation.

Comme nous pouvons logiquement nous y attendre, la profondeur de décarburation est fonction
de la durée d’'austénitisation puisque le phénomeéne est gouverne par la diffusion du carbone dans
la phase austénitique de I'acier. Pour discuter des variations des valeurs obtenues, nous utilisons
'équation (1) dérivée de la loi de Fick pour calculer le potentiel carbone a une profondeur donnée
et I'équation (2) qui exprime le coefficient de diffusion du carbone dans la phase austénitique.
Apreés calcul, nous trouvons que le coefficient de diffusion du carbone, D, est égal a 7,6.10® cm?®s™
a la température de 920 T en ayant retenu 0,17 cm?.s™ pour Dy et 145 kJ.mol™ pour Qa.

D’un point de vue théorique, la profondeur totale de décarburation estimée optiqguement doit
correspondre a une profondeur ol la concentration en carbone C(x,¢t) est voisine de la
concentration initiale en carbone C, du matériau, indépendamment de la durée d’austénitisation
puisqu’il s’agit ici de la limite pour laquelle il n'y a plus de décarburation soit C=C,. Dans ces
conditions, le second terme de la relation (1) doit étre constant et proche de 0. Il doit donc s’écrire

en fonction de la fonction erreur de Gauss de la maniére suivante :

5 x / 24/Dt ) x
1-2 exp Y dy! = 1—erf[ J =c® =0 102
Jn J 2/Dt (102)

Cela signifie en d’autres termes que la fonction y doit étre égale a 1 ou encore que le terme

associé a cette fonction est constant et proche de 2. Pour déterminer si cela est bien le cas, nous

alions chercher le facteur k de telle sorte que la relation suivante soit respectée a la limite des

deux zones :
X

2Dt

En représentant la profondeur de décarburation totale en fonction de la racine carrée de la durée

=K ou encoreX:Z-k-\/ﬁ (103)

d’austénitisation, nous devons obtenir une droite en accord avec la relation (103) dont la pente est
reliée a la constante k et au coefficient de diffusion D. C’est effectivement ce que montre la figure
40.
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Figure 40. Profondeur de décarburation totale en fonction de la racine carrée de la durée

d’austénitisation.

Le calcul de la pente s de la droite de la figure 40 donne une valeur de 5,65.10* cm.s™"2. En
utilisant 'équation (103) et la valeur du coefficient de diffusion (D), il est possible de calculer la
constante k correspondante (=s/2D"?) qui est trouvée proche de 1 (1,025). Dans ces conditions, la
fonction erf(1) est seulement égale a 0,84, et non 1 comme cela devrait étre le cas. Cela signifie
que la mesure de la quantité C(x,t) par microscopie optique correspond en fait a une profondeur ou
la teneur en carbone est égale a C(x,t)=0,84.C,+0,16.Cs. Soit seulement 84% de la teneur en
carbone initiale Cyde I'acier étudié, si 'on suppose que le potentiel carbone en surface est de 0 %.
Pour un potentiel carbone initial de 0,56 % et une potentiel de surface de 0,1 %, la valeur de C(x,t)

n‘est que de 0,47 %. Elle est donc encore loin de la valeur initiale de C,.

En d'autres termes, cela signifie que la limite « vraie » de la zone affectée est plus profonde que
celles déduites des observations optiques. D’autre part, comme on peut le voir sur la figure 40, la
droite ne coupe pas les axes des abscisses et des ordonnées au point origine. Une explication
possible pourrait étre que les échantillons nécessitent une certaine durée pour atteindre la
tempeérature de diffusion de 920 C ou pour amorcer le phénomene de décarburation. La figure 41
relative a I'échantillon A traité thermiqguement pendant 15 minutes montre effectivement qu’aucune
décarburation n’est observable et corrobore cette hypothése de lexistence d'une période

d’incubation.
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Figure 41. Micrographie optique de la surface de I'échantillon austénitisé pendant 15 mn.

Dans la suite, nous avons cherché a reproduire cette approche par observation optique pour
contréler le niveau de décarburation des échantillons traités thermiquement dans une atmosphére
contrblée. Les résultats obtenus pour la mesure des profondeurs totales de décarburation sont
rassemblés dans le tableau 6 dans lequel on rappelle les conditions importantes de décarburation,

a savoir la durée d’austénitisation et le potentiel carbone visé en surface.

Echantillon 7R54Q | 6R54Q | 5R54Q | 4R54Q | 3R54Q | 2R54Q | 1R54Q

Durée d’austénitisation (t en mn) 20 40 40 40 40 110 150

Potentiel carbone de surface (en %)| 0,54 0,4 0,3 0,2 0,1 0,1 0,1

Profondeur de décarburation
23 30 83 170 200 375 220

(x £15 en pm)

Tableau 6. Profondeur totale de décarburation mesurée optiquement sur les échantillons

décarburés dans une atmosphére contrélée.

Malheureusement ici, la méme démarche ne peut étre appliquée du fait que deux parameétres
varient, le temps et le potentiel carbone de I'atmosphére. La comparaison ne peut se faire que sur
les trois échantilions traités avec un potentiel carbone de 0,1 % en surface, mais le nombre de
points relativement limité ne fournit pas de résultats exploitables. Cependant, quelgues remarques
peuvent étre apportées. En effet, I'analyse du tableau 6 montre que pour un potentiel carbone en
surface constant et égal a 0,1 %, le niveau de décarburation est de 'ordre de plusieurs centaines
de microns. Cependant, la variation des profondeurs ne suit pas de logique. En effet, 'échantilion
2R54Q posséde un niveau de décarburation beaucoup trop important (375 pym) par rapport a celui

obtenu pour I'échantillon 1R54Q. On ne dispose pas ici de suffisamment d’informations pour
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écarter de I'étude un des échantillons par rapport a l'autre. Pour étayer cette discussion, Panalyse
micrographique a été approfondie avec P'utilisation de grossissements d'image plus importants
mais aucune observation visuelle n'a permis de trouver l'origine du probléme. Dans la suite de
Pétude, nous devons garder en mémoire cette singularité. Par contre, pour une durée
d’austénitisation constante de 40 mn, on note une profondeur totale de décarburation qui
augmente lorsque le potentiel carbone de surface diminue en accord avec ce que prévoit la

théorie.

Par ailleurs, cette méthode nous a conduit & nous interroger sur les résultats obtenus sur
I’échantillon 2R54Q dont la profondeur de décarburation reste élevée comparativement aux autres
traitements sous atmospheére contrblée, qui fournissent des niveaux de décarburation jusqu’a deux
fois inférieurs. Ce résultat n’est pas en accord avec l'analyse des échantillons traités sous
atmosphére oxydante. Ce type d'analyse aurait pu étre reproduite sur les échantillons trempés-
revenus mais les limites de 'analyse optigue nous améne a dire que cette mesure reste qualitative
et guelle n'est pas adaptée a un contréle quantitatif de la décarburation. Ceci provient
essentiellement du fait qu’il est trés difficile de localiser avec précision la limite entre les zones
décarburée et non décarburée. C'est dailleurs pourquoi les études de la décarburation
s’accompagnent le plus souvent de mesures de propriétés meécaniques, en particulier de la dureté,
comme le précise la norme AFNOR. Le chapitre suivant est donc consacré a la mesure
conventionnelie de dureté pour Vétablissement du profii de dureté dans une section
perpendiculaire a la surface modifiée. Nous verrons aussi comment il est possible de quantifier la
profondeur de décarburation a partir de mesures par indentation effectuées normalement a la

surface modifiée.
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C Analyse par indentation conventionnelle.

C.1 Comparaison observation optique/ profil de dureté.

Comme nous I'avons mentionné dans le chapitre bibliographique, les relations entre les valeurs de
dureté et la microstructure des matériaux sont bien connues. Ces relations font intervenir la
composition chimique des aciers avec des pondérations différentes en fonction de l'élément,
I'élement carbone possédant le coefficient le plus élevé. L'influence de cet élément est trés visible
pour la martensite dont la dureté peut varier dans un rapport 8. C’est la raison pour laquelle la
valeur de dureté d'un acier decarburé peut varier dans un intervalle de duretés important.

Nous avons vu aussi que 'analyse micrographique ne permet pas facilement de trouver la limite
entre la zone décarburée et le coeur de l'acier non affecté. On se propose donc dans cette étude
de comparer les profondeurs de décarburation mesurées par microscopie optique aux profondeurs
de décarburation déduites de I'analyse des profils de dureté. La figure 42 montre deux profils de
dureté pour les échantillons austénitisés 900 secondes (référence A) et 7200 secondes (référence
H) qui correspondent aux deux valeurs extrémes des durées d’austénitisation des échantillons

traités dans une atmosphére oxydante.

8 ——— T T T T

Profondeur de décarburation (100 wm)

HK en GPa

(550 um)

O A (9005s)
m H (7200 s) T

T

T T T T T T T T T J T T
0 100 200 300 400 500 600 700 800
Profondeur (en pm)

Figure 42. Profils de dureté des aciers austénitisés pendant 900 et 7200 secondes.

Pour cette série d’échantillons, nous avons observé des variations de dureté comprises
logiqguement entre les deux courbes présentées sur la figure 42. Ces courbes peuvent étre
divisées en deux zones. La premiere, ol la dureté varie, est adjacente a la surface correspond a
la zone décarburée. Dans cette zone, la valeur de la dureté évolue entre la valeur de la dureté
superficielle et la dureté a coeur du matériau non affecté. La seconde zone située a droite, c’est-a-
dire ou la valeur de la dureté reste sensiblement constante, correspond au coeur du matériau.

Comme la dureté est constante, on en conclut que le matériau est homogéne et donc non affecté
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par la décarburation. A titre d’exemple a partir de la lecture de la figure 42, on peut estimer que
les profondeurs décarburées sont de 100 pm pour I'échantilion A et de 550 ym pour I'échantilion
H. Le tableau 7 rassemble I'ensemble les profondeurs décarburées obtenues pour chaque

échantillon dont les durées d’austénitisation sont comprises entre 900 et 7200 secondes.

Echantilion A| B C D E F G H

Durée d’austénitisation (t en s) 9001800 | 2700|3600 | 4500|5400 | 6300 | 7200

Profondeur de décarburation (x #15 en ym)|100| 180 | 260 | 350 | 330 | 410 | 490 | 550

Tableau 7. Profondeurs totales de décarburation mesurées par indentation en fonction de la durée

d’austénitisation.

La figure 43 représente la variation de la profondeur totale de décarburation déduite des mesures
par indentation en fonction de la racine carrée de la durée d'austénitisation comme le prévoit la

relation (103).
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Figure 43.  Profondeurs de décarburation déduites de mesures par indentation en fonction de la

racine carrée de la durée d’austénitisation.

Pour mémoire, nous avons rappelé sur cette figure les résultats des profondeurs decarburées
estimées par les observations optiques. L’objectif de ce qui suit est donc de confronter les deux
méthodes pour mettre en évidence, ou non, la pertinence de la méthode par indentation face a la
méthode optique. Le calcul de la pente de la droite relative a la mesure par indentation (figure 43)
donne une valeur de 7,93.10 ¢m.s™?, qui doit étre comparée 4 5,65.10 cm.s™"?, valeur obtenue a
partir des observations optiques. En utilisant la relation (103), il est possible de calculer la
constante k qui est trouvée ici proche de 1,44. La fonction erf(1,44) est égale a 0,96. Ce résultat

trés intéressant montre que la concentration en carbone déduite des mesures par indentation
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correspond a 96 % de la teneur initiale en carbone de V'acier comparée a 84 % obtenue a partir
des analyses optiques en supposant une concentration nulle a I'extréme surface. Dans un autre
exemple, en prenant Cy=0,56 % et Cs=0,1 %, on trouve que C(x,t) est égale a (0,96.Cy+0,04.Cs)
ou encore 0,54 % correspond encore a 96 % de la concentration initiale C,, soit 12 % de plus que
la méthode optique. Il est donc clair que la méthode par mesure de dureté est plus précise que la

méthode optique pour déterminer la profondeur totale de décarburation.

De plus, comme nous I'avons constaté précédemment, la figure 43 montre sans ambigiité que les
deux droites ne coupent pas les axes des ordonnées et des abscisses au point origine. Nous
suggérons plutdt I'existence d’une durée nécessaire pour atteindre la température de diffusion. A
partir des mesures par indentation, qui semblent ici plus réalistes que les mesures optiques, cette
durée aprés calcul est voisine de 5 minutes alors que la durée estimée par mesures optiques est
plus proche de 15 minutes. Mais le résultat essentiel de cette partie de I'étude est que l'indentation
est plus adaptée pour décrire le phénoméne de décarburation puisque la mesure par indentation
détecte une profondeur de zone affectée plus élevée que celle obtenue par mesure optique, en

accord dailleurs avec les calculs trouvés par la loi de diffusion de Fick.

Comme la détermination des profondeurs totales de décarburation est plus précise a partir des
profils de dureté, nous avons estimé ces profondeurs sur I'ensemble des échantillons traités
thermiquement en atmosphére contrdlée. La premiere étape consiste 8 comparer les différents
échantillons entre eux selon leur état métallurgique, c'est-a-dire aprés trempe (figure 44) et aprés
trempe puis revenu (figure 45). Sur ces figures, on note que tous les échantillons tendent & coeur
vers une valeur de dureté voisine a 7,5 GPa pour les échantillons trempés et vers une valeur
proche de 5,5 GPa pour les échantillons trempés-revenus. Cela montre par la méme occasion que
le revenu a pleinement joué son rble puisque la dureté a chuté de plus de 30%. Cependant, on
note que I'échantillon 2R54Q possede une dureté aprés trempe bien inférieure a la dureté atteinte
a ceeur par les autres échantillons. Notons que cette observation n'aurait pu se faire a partir des
courbes de dureté obtenues aprés le revenu. Nous ne pouvons expliquer Forigine de cette chute
de dureté. Rappelons aussi que cet échantillon présente une anomalie en analyse micrographique
ce qui nous conforte dans notre choix de ne pas retenir cet échantilion dans l'interprétation du
phénomeéne de décarburation. Nous [I'étudierons toutefois pour montrer si la technique ou la

méthode utilisée permet de mettre en évidence cette anomalie.
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Figure 44. Profils de dureté obtenus sur les échantillons trempés.
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Figure 45. Profils de durete obtenus sur les échantillons revenus.

Une deuxiéme étape consiste a étudier les évolutions de dureté pour chaque condition de
traitement thermique, temps et température, et de comparer les profondeurs de décarburation
obtenues aprés trempe puis trempe et revenu. La figure 46 rassemble les profils de dureté pour
chaque échantillon et par conséquent pour chaque durée de traitement a la méme température

d’austénitisation.
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Pour I'établissement du profil de dureté, nous avons réalisé des indentations en utilisant un
indenteur Vickers et un indenteur Knoop de forme beaucoup plus allongée. Il est en effet trées
utilisé pour établir des filiations de dureté. De plus, dans cette gamme de valeurs de dureté, entre
2 et 6 GPa, on observe trés peu de différences entre les deux nombres de dureté comme I'a bien
montré Pertuz [9] dans son travail de doctorat. Toutefois, on peut remarquer que des différences
de dureté apparaissent lorsque les mesures sont réalisées trés prés de la surface. On peut en
partie attribuer cette difference a un effet de bord plus prononcé pour l'indenteur Vickers ou une
localisation de la déformation plastique dans une zone plus homogeéne pour l'indenteur Knoop.
Dans la suite, étant donné que les valeurs de dureté sont les mémes, nous utiliserons les résultats
des indentations Knoop pour tester ou valider les modéles que nous appliquerons. Pour ce qui
suit, nous nous proposons seulement de donner les profondeurs totales de décarburation
mesurées apreés traitements thermiques sur les échantillons trempés et trempés-revenus. Le

tableau 8 permet de comparer directement les valeurs des profondeurs décarburées.

Référence 1R54Q | 2R54Q | 3R54Q | 4R54Q | 5R54Q | 6R54Q | 7TR54Q

Profondeur totale de
800 400 450 250 400 200 150

décarburation en pm

Référence 1R54D | 2R54D | 3R54D | 4R54D | 5R54D | 6R54D | 7R54D

Profondeur totale de
600 400 300 200 300 150 150

décarburation en pm

Tableau 8. Profondeurs de décarburation estimées apres trempe et apres trempe et revenu sur

les échantillons traités sous atmosphére contrblée.

De maniére générale, on observe que les valeurs des profondeurs totales de décarburation
estimées sur les échantillons trempés sont légérement supérieures a celles mesurées sur les
échantillons ayant subis un revenu aprés la trempe. Cet écart est bien montré sur la figure 47 qui
représente la profondeur totale de décarburation estimée sur les échantilions trempés en fonction
de la profondeur estimée sur les mémes échantillons aprés revenu. Il faut signaler aussi que les
profondeurs sont arrondies a 50 microns pres du fait de leur lecture difficile comme par exemple

sur la figure 46.
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Figure 47. Comparaison des profondeurs totales de décarburation estimées sur les matériaux

apres frempe et apreés trempe et revenu.

Sur cette figure, on confirme que les valeurs mesurées aprés revenu sont sous-évaluées. Ce
résultat peut surprendre car, de toute évidence, si le processus de décarburation était active
pendant le revenu, méme faiblement du fait de la basse température et de la courte durée de
maintien (420 T pendant 1 heure), la profondeur de décarburation aurait d0 augmenter aprés le
revenu. Dans ces conditions, on peut penser que I'écart observé vient uniquement de la lecture
des profils de dureté qui est rendue plus difficile pour les échantillons trempés et revenus du fait de
la différence plus faible entre la dureté & coeur et la dureté en surface. Ainsi, le positionnement de
la limite entre la zone décarburée et la zone non décarburée est plus imprécis. En résumé, ce
résuitat souléve un autre probléme qui est que la dureté ne peut dans certains cas, comme apres
un revenu, étre suffisante pour déterminer avec précision la profondeur totale de décarburation.
Rappelons toutefois que la détermination de la profondeur reste plus appropriée avec des

mesures par indentation que par des observations optiques.

Pour éviter trop d’erreurs sur la iecture de la limite entre les zones décarburées et non
décarburées, nous cherchons dans ce qui suit, a modéliser les évolutions de dureté dans une
section droite de Péchantillon pour ensuite établir un critére objectif de détermination de la
profondeur de décarburation. Pour cela, nous nous appuyons sur les lois classiques de mélanges
ou la dureté de chaque phase se calcule en fonction de la composition de I'acier et surtout de la

teneur en carbone.

95



C.2 Lois de mélange des phases.

C.2.1 Modéle prédictif de dureté.

A partir des relations relatives a la dureté des phases d’'un acier et des lois de prédiction des
phases aprés traitement thermique présentées dans le chapitre bibliographique, en particulier
celles proposées par Murry [14], nous cherchons a développer un modéie prédictif de dureté qui
s’appuie aussi en grande partie sur les lois de diffusion du carbone tirées des relations de Fick.
Pour cela, quelques précautions sont a prendre. La premiere est de verifier si la prédiction des
phases obtenues aprés la trempe correspond a ce que nous observons. En effet, le carbone
jouant un réle déterminant, la diffusion de cet élément, et par conséquent la diminution de la
quantité de carbone en surface, va modifier la cinétique de transformation des phases ainsi que
leurs quantités respectives. Nous avons donc vérifi€é que la structure aprés trempe était
principalement martensitique avec de Pausténite non transformée. Nous avons vérifié gue la
structure bainitiqgue ne peut étre présente en surface du matériau, sa présence n‘ayant pas été
observée lors des analyses micrographiques. De plus, ce point est confirmé en comparant les
vitesses critiques de trempe martensitique aux vitesses de refroidissement calculées a partir des
relations (17), (18) et (19). Nous avons ainsi frouvé que les vitesses de refroidissement sont
supérieures a la vitesse critique de trempe martensitique, calculées a des profondeurs proches du
cceur. La structure bainitique, si elle était présente, se situerait donc uniquement au niveau du
ceeur de I’échantilion et, dans tous les cas, en trop faible quantité pour modifier la valeur de la
dureté. C’'est pourquoi nous ne prendrons pas en compte cette structure dans la construction du
modeéle prédictif de dureté. Ce modele ne va considérer que les duretés de la mariensite et de
'austénite.

Le modeéle prédictif en dureté s’appuie sur une loi simple des mélanges de forme linéaire additive.
Elle précise qu’une proprieté mécanique d’un mélange de phases P est la somme des propriétes
individuelies P; de chacune des phases, pondérées par leurs proportions relatives a;, en masse ou
en volume, au sein du mélange. La forme la plus générale est donc :

n
P'—‘%:an-Pn avec 2.8 =1 et O<a<1. (104)

L'application de cette relation a 'étude de la dureté d’'un acier trempé permet de relier la dureté
globale du matériau a la dureté de la martensite et de l'austénite résiduelle sous ia forme

suivante :

HV0O) =Yy Ve + (1= Yy HVMart (105)

ou HV(x) représente la dureté totale de I'acier et HV,, la dureté de l'austénite résiduelle,

HVuar la dureté de la martensite et y,.: 1a proportion d’austénite résiduelle.
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Cette relation n’est pas nouvelle. Elle est largement utilisée dans le milieu du traitement thermique
mais la difficutté dans son application réside ici dans la détermination de chaque parameétre, dureté
et quantité de phases, qui varie en fonction de la teneur en carbone, et par conséquent en fonction
de la profondeur. C'est pourquoi nous utilisons les lois de la diffusion qui font le lien entre la
concentration en carbone et la profondeur. Ces lois sont rappelées dans les relations (1) et (2)
dans lesquelles ont été introduites les expressions de la dureté de la martensite et du calcul de la
guantité d’austénite résiduelle par la relation de Koistinen et Marburger (relation (15)). Pour ie
calcul de la dureté de la martensite, nous considérons en premiére approximation la variation
linéaire puisque la proportion initiale de carbone ne dépasse pas 0,6 % (voir figure 7, chapitre
C.1.2).

Dans ces conditions, la relation (105) s’écrit :
Hv(x) = exp[-0.011x{[- 428 x(Co —(Co —~Cg)xx) + A} = Tq X HV et
+[1-expf~0.01%{-423x(Cy ~ (Cg — Cg )xx)+ A} Tallx{Ryx(Co —(Co — Cs)xx)+Heel (106)
ou C, est la teneur initiale en carbone, Cs la teneur en carbone en surface et ol le parametre
A dépend de la composition du matériau :
A =539 - 30,4Mn -17,7Ni -12,1Cr - 11Si - 7Mo | o Ia teneur des éléments est exprimée en
%
Py et Hee sont les constantes définies dans I'équation de la dureté de la martensite en
fonction du pourcentage de carbone (coefficients d’interpolation de la figure 7 ou P,=1116 et
He.=200), Tq est la température du milieu de trempe et y représente la fonction erreur de

Gauss, soit X = erfc( X

) pour simplifier I'écriture de la relation.
t

En pratique, il peut étre difficile de prévoir la concentration en carbone en surface Cs a partir des
conditions du traitement thermigue si celui-ci a lieu dans une atmospheére non contrdlée. Par
contre, il est possible d’accéder a la dureté en surface par une mesure en indentation a quelques
microns de cette surface libre ou par un essai perpendiculairement a la couche de diffusion en
utilisant une charge d’indentation relativement faible. C’est pourquoi nous reprenons la relation
(106) en exprimant les teneurs en carbone en fonction des duretés pour obtenir une expression

générale de la forme :

HV(x) = exp[—0.011><H— a23x (Ve Hre _ HVe —Hre HVs Hre, ), A} ‘Ti}XHVyret
PH PH 'PH
4{1 —exp{—0.0’l 1><{- 423><(HVCH;HFe -(HVCH;HFG - HVSH;'"\“e)xxH A} —TiH (107)
- - Ve —
; {Bx[wcmwe_(wommﬁ smm)xxwe}

ol HV¢ et HV sont respectivemela dureté du materiau a cceur et en surface.
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C.2.2 Application du modele prédictif.

C.2.2.1 Cas des échantillons traités sous atmosphére contrblée.

Pour valider le modéle prédictif, nous appliquons tout d’abord ce modéle au cas des échantilions
traités thermiquement dans une atmospheére contrblée, ces échantillons étant issus d'une méme
coulée et ayant subi les mémes traitements thermiques. On impose ainsi une composition
chimique et des conditions de trempe identiques. De plus, ces situations sont intéressantes a
étudier car les potentiels de carbone en surface sont connus. Ainsi, tous les paramétres qui
interviennent dans la relation (107) sont connus. A partir de cette relation, nous pouvons donc
construire le profil de dureté qui s’appuie sur les seules connaissances des paramétres de
traitement. La figure 48 représente en traits pointiliés fa prédiction des profils de dureté, en

prenant le coefficient de diffusion égal & 7,6.10®° cm?.s™.

La construction des profils de dureté a partir de la prévision des différentes phases donne des
resultats trés satisfaisants quant a l'allure générale de la courbe. On constate en effet que les
valeurs de dureté a coeur mesurées et prévues par le modéle sont pratiquement égales. Par
contre, dans la zone de diffusion du carbone, on peut noter une légére dispersion dans certains
cas mais il est tres difficile d’attribuer cet écart, soit a un défaut du modele, soit & des variations de
mesures qui pourraient étre dues a des effets de surface, c’'est le cas des échantillons 4R54Q et
5R54Q. Ce phénoméne est plus important pour I'échantillon 7R54Q qui ne devrait comporter
aucune décarburation puisque le potentiel carbone dans le four a atmosphére contrélée est celui
du matériau, c'est a dire 0,54 %. Malgré tout, un autre résultat intéressant est que les profondeurs
totales de décarburation prévues par le modéle ou mesurées semblent converger vers les mémes

valeurs.

Nous venons de voir qu’il est possible de construire les profils de dureté pour un échantillon dont
on connait parfaitement les conditions du traitement thermique qui ont conduit a la décarburation
en surface. Les résultats sont corrects méme si des écarts sont observés dans la zone
superficielle. Toutefois, l'utilisation de ce modéle semble plus délicate pour des situations de
décarburation non controlée. En effet, certains des paramétres nécessaires a l'application du
modéle ne sont plus connus comme le potentiel carbone en surface, ou ils ne sont plus
parfaitement maitrisés, comme la durée ou la température dans le four d’austénitisation qui
peuvent variées. Dans ce qui suit, nous cherchons a étudier les limites et les conditions
d’application de ce modele prédictif appliqué aux cas d’échantillons décarburés en atmosphére

oxydante non contrblée.
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Figure 48. Construction des profils de dureté a partir des paramétres d’austénitisation des

échantillons traités dans une atmosphere contrblée.

C.2.2.2 Cas des échantillons traités sous atmosphére oxydante.

Dans cette étude, nous sommes confrontés a un probléme qui est la connaissance du potentiel

carbone de surface. Donc, dans une premiére partie, nous allons analyser les profils
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expérimentaux de dureté pour remonter a la valeur de ce potentiel carbone. Nous verrons que les
résultats sont globalement satisfaisants. C’est pourquoi nous appliquons cette approche en
considerant la dureté de surface au lieu de la teneur en carbone, la dureté étant le paramétre
retenu d'un point de vue de lindustrie mécanique. Nous mettrons ici en évidence dautres
problémes, en particulier la pertinence du choix de la valeur de la dureté de surface et la nécessité
d’adapter le coefficient de diffusion du carbone. Cette étude a porté sur les échantillons
cylindriques austénitisés dans le four a gaz industriel a atmosphere oxydante. Les filiations de

dureté ont été réalisées dans une section droite du barreau en utilisant un indenteur Knoop.

C.2.2.2.a.1 Critére basé sur la teneur en carbone superficielle.

Dans une premiére approche, nous appliquons la relation (106) pour représenter I'évolution de la
dureté dans une section droite de I'échantillon en fonction des potentiels carbone. Cette relation
fait intervenir plusieurs parameétres que lon peut laisser libres de varier en labsence de
connaissances plus précises sur les conditions du traitement thermique, ou que I'on peut fixer si on
suppose ces parametres parfaitement connus. Dans notre cas, nous considérerons comme
paramétres de lissage les concentrations C; et Cs, tous les autres paramétres étant supposes
connus et constants. Il est clair que le modéle est validé si nous trouvons des teneurs initiales en

carbone de l'acier C; et de surface Cs concevables.

Pour une meilleure lisibilité des courbes, nous n'avons représenté sur la figure 49 que les
variations observées pour seulement deux échantillons en prenant soin de prendre les situations

extrémes. Il s’agit des échantillons A et H.

34 m 900s .
18 ® 72005 ]

Dureté Vickers HV (en GPa)
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Figure 49. Application du modéle de durete pour les echantillons décarbures pendant 900

secondes et 7200 secondes a 920 T.
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Avant de discuter plus en détail de I'application du modéle, nous pouvons comparer les profils de
duretés sur les échantillons décarburés en atmosphére controlée (série 1 a 7) et ceux décarburés
en atmosphere dite oxydante (série A a H). De maniére générale, on remarque que les duretés a
coeur sont comparables, autour de 7 GPa pour les premiers, et de 7,5 GPa pour les autres. Par
contre, méme si les conditions de décarburation ne sont pas les mémes, la dureté mesurée en
surface, jusqu’a 2 GPa pour les plus décarburés en atmosphére oxydante, reste bien inférieure a 4
GPa pour son homologue décarburé en atmosphére contrdlée. Ceci s'explique par une
décarburation qui est beaucoup pius ‘sévére’ a I'air ambiant. Notons aussi que la valeur de 2 GPa
est possible car elle peut correspondre a la dureté d’'une martensite trés peu chargée en carbone,

voire a la dureté de la ferrite.

Concernant maintenant le modéle de dureté, I'observation de la figure 47 montre gu’il permet de
bien représenter les résultats expérimentaux. Ce modeéle a donc été appliqué a I'ensemble des
échantillons pour déterminer les paramétres de lissage, Co et Cs. Le tableau 9 rassemble

I'ensemble des teneurs en carbone en fonction de la durée de maintien a 920 <.

Référence | t(s) Co Cs

A 900 | 041 0,30
B 1800 | 0,46 | 0,33
D 3600 | 0,54 | 0,21
E 4500 | 0,55 | 0,23
F 5400 | 0,53 | 0,12
G 6300 |} 0,54 | 0,10
H 7200 | 0,54 | 0,06

Tableau 9. Teneurs en carbone en surface et & cceur déterminées par lissage des duretés
experimentales obtenues sur les échantillons décarburés pendant des durées allant
de 900 a 7200 secondes.

Les résultats rassemblés dans le tableau 9 montrent que, pour la plupart des échantilions, la
concentration en carbone a coeur prédite par le modele est égale a la concentration théorique de
0,54 %. Ce résultat est trés réconfortant méme si une dérive importante est observée pour les
deux premiers echantillons référencés A et B. Pour ces derniers, on note en effet une différence de
prés de 25% par rapport a la valeur théorique. Cette différence engendre une surestimation de la
durete a coeur de 50 HV environ, comme on peut le vérifier sur la figure 49. Cela met en évidence

une certaine sensibilité du modele vis-a-vis de son utilisation pour déterminer le potentiel carbone,
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étant donné qu’une variation de dureté de 7 % provoque une erreur sur Cy de Yordre de 25 %. Une
des explications pourrait venir de 'homogénéité de la barre dans laquelle ont été extraits les
échantilions. Cela pose alors le probléme de Ia réception des lots de matiere et de leur controle.
Mais, a ce stade de I'étude, nous ne savons expliquer cette difference.

Pour ce qui concerne la valeur estimée de la teneur en carbone en surface, les résultats obtenus
semblent tout a fait cohérents, au moins dans leurs tendances. En effet, la teneur en surface varie
de 0,30 % pour le moins décarburé vers 0,06 % pour Véchantillon le plus décarburé. Ce dernier
resultat est d’autant plus intéressant que I'on observe une zone superficielle blanche apparentée a
une martensite trés pauvre en carbone ou encore a de la ferrite (limite de solubilité de 0,03 % sur
le diagramme Fe-C).

Dans le modeéle que vous venons de présenter, un paramétre n'a pas été pris en compte. Il s’agit
de la présence éventuelle de calamine. C'est un oxyde de fer qui se forme en surface lorsque
l'acier est placé dans une atmosphére oxydante. La présence de calamine entraine une perte de
matiére en surface qui peut conduire & un décalage de la courbe de diffusion, donc de la courbe
de dureté. Pour étudier son influence sur ce décalage, nous avons estimé le potentiel carbone de
surface a partir des deux corrections de Lanteri et al. [7] et de Arnaud [8]. Les résultats obtenus,
calculés a partir des équations (4) et (5) et du modéle de ydureté, sont rassemblés dans le tableau

10. Pour mémoire, on rappelle les valeurs obtenues avec le modéle original.

Référence | t(s) Co | Cs (modéle initial) | Cs (Lanteri et al.) | Cs (Arnaud)
A 900 | 0,41 0,30 0,30 0,35
B 1800 | 0,46 0,33 0,32 0,30
D 3600 | 0,54 0,21 0,20 0,33
E 4500 | 0,55 0,23 0,24 0,38
F 5400 | 0,53 0,12 0,12 0,27
G 6300 | 0,54 0,10 0,09 0,30
H 7200 | 0,54 0,06 0,03 0,24

Tableau 10. Résultats déduits du modele de diffusion modifié par la prise en compte des

corrections dues a la présence éventuelle de calamine.

Les résultats montrent que Fintroduction de la correction proposée par Arnaud [8] dans le modele
conduit a des concentrations de carbone en surface qui varient trés peu avec la durée du
traitement, de 0,24% pour le plus décarburé a 0,35 % pour le moins décarburé. Ce résultat ne va
pas dans le sens de I'observation métallographique qui a mis en évidence une décarburation

quasi-totale en surface de I'échantillon décarburé pendant 7200 secondes. Ce type de correction
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traduit le fait que la couche de calamine jouerait plus un réle de barriére a la diffusion du carbone.
Par contre, I'utilisation de la correction de Lanteri et al. [7] donne des résultats trés proches de
ceux obtenus par le modéle initial. Ce résultat nous améne a la conclusion que la prise en compte
de la formation de calamine dans un modéle de dureté n'apporte pas d’amélioration significative.
C’est pourquoi, nous garderons le modele original pour décrire les profils de dureté sans

considérer la présence éventuelle de calamine.

C.2.2.2.a.2 Critére basé sur la valeur de dureté superficielie.

Une autre approche consiste a lisser les points expérimentaux en utilisant la durete comme
parameétres de lissage, c'est-a-dire la relation (107) plutot que la relation (106). Pour ce matériau,
la valeur de la constante A est égale a 423. Ici encore, comme nous lavons fait pour les
concentrations en carbone, nous avons déterminé par lissage les valeurs de dureté en surface
(Hs) et de dureté a coeur (Hc) méme si cette derniére valeur est supposée connue. Un écart sur
cette valeur peut aussi renseigner sur 'homogenéité du traitement ou mettre en évidence des
probléemes de composition comme nous l'avons vu, en utilisant les teneurs en carbone comme
parameétres de lissage. Dans ces conditions, la figure 50 montre que le modéle est applicable

également et qu’il permet de bien représenter les évolutions de dureté.
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Figure 50. Modeéle en dureté lissé sur les valeurs de dureté en surface et & coeur. Cas des

échantillons décarburés A et H.

Pour discuter de la validité du modéle de dureté, nous avons comparé sur la figure 51 les duretés
mesurées expérimentalement a la surface et a coeur du matériau en fonction de celles déduites du

modéle.

103



9 4 T T T T T T T T T o T T T
B Dureté en surface
O  Dureté a coeur

Duretés expérimentales (en GPa)
wh
i
1

Duretés déduites du modele (en GPa)

Figure 51. Comparaison des valeurs de duretés expérimentales et celles déterminées par le

modéle.

La figure 51 montre que globalement le modéle tend a donner les bonnes valeurs de dureté
méme si on peut observer une légére surestimation des duretés déduites du modéle comparées
aux duretés mesurées en surface et a coeur du matériau. Pour expliquer cette surestimation, il faut
se rapporter aux hypothéses faites dans la construction du modéle. On y voit deux origines
probables pour expliquer cet écart. Il peut s’agir de la valeur du coefficient de diffusion en carbone
pour lequel nous avons observé des écarts dans la bibliographie. Pour notre étude, nous avons
considéré une valeur moyenne et un coefficient de diffusion constant égal a 7,6.10® cm?.s™. Dans

le chapitre suivant, nous discutons de la valeur de ce coefficient de diffusion
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C.2.2.2.a.3 Discussion sur le coefficient de diffusion.

Pour discuter sur la valeur du coefficient de diffusion, nous avons repris 1'étude du modéle de
durete en supposant que la seule inconnue a déterminer est le potentiel carbone en surface. Nous
appliquons le modéle décrit en termes de dureté. La figure 52 (page précédente) qui montre
toutes les courbes calculées et expérimentales révélent quelques anomalies dans la construction
des profils. Notons cependant que la forme générale est conservée et que les valeurs de duretés

en surface coincident.

L'analyse des différentes courbes appelle a plusieurs commentaires. Tout d'abord, on note pour
les échantillons A et B une valeur expérimentale de dureté a coeur bien plus faibie que la valeur
prédite, La différence est d’environ 50 Hv. Ceci est en accord avec la valeur du potentiel carbone
trouvé en surface dans le paragraphe précédent, 0,48 % au lieu de 0,54 %, ce qui traduit
logiqguement une dureté plus faible du fait de I'importance du carbone dans le calcul de dureté des
phases. En effet, si on baisse par exemple Ie‘ potentiel initial en carbone de 0,56 a 0,48 %, la
courbe modelisée est bien meilleure pour représenter I'évolution des points expérimentaux (figure
53).
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Figure 53. Construction du profil de dureté a partir de la dureté a 20 um pour I'échantilion A en

considérant un potentiel carbone a cceur de 0,48 %.

Un autre probleme concerne linflexion des courbes qui peut étre déterminante dans la mesure de
la profondeur totale de décarburation. En effet, méme si on observe que la dureté théorique tend
bien vers la dureté a coeur, on note que les points de dureté qui traduisent la décarburation
peuvent s’écarter plus ou moins de la courbe expérimentale. Par contre, on remarque que plus la

durée de décarburation est élevée, plus ila courbe théorique se rapproche de la courbe
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expérimentale pour étre pratiquement superposée pour I'échantillon traité pendant 7200 secondes
(figure 52). On peut supposer, dans un premier temps, que la déviation observée au niveau de
l'inflexion de la courbe est due a une valeur erronée du coefficient de diffusion. Pour étudier ce
probléme, on propose de prendre en compte la variation du coefficient de diffusion en fonction de

la teneur en carbone comme le préconise Parrish [17] dans la relation suivante :

143. exp[— @) exp(2,42.1 03, exp[é—?;r@).CJ

1-0232.C

D= (108)

ou T est la température exprimée en Kelvin et C le pourcentage de carbone.

A titre d'exemple, le calcul a partir de la relation (108) due a Parrish [17] conduit pour un potentiel
de 0,1 % a un coefficient de diffusion de 8,16.10° cm?.s™. Pour un potentiel carbone de 0,56 %, le
calcul du coefficient de diffusion donne une valeur de 13,67.10%cm?.s™. On observe donc une trés
grande variation du coefficient de diffusion entre la surface et le coeur du matériau, c'est-a-dire
jusqu’a 2 fois sa valeur. Malheureusement, l'introduction de ce calcul du coefficient dans le modéle
prédictif en dureté ne permet pas d’améliorer les prédictions dans I'établissement du profil de
dureté. La question sur I'évolution du coefficient de diffusion reste donc sans réponse. C’est
pourquoi nous proposons de laisser libre ce parameétre dans le modéle de dureté pour ensuite
étudier son évolution en fonction de la durée d’austénitisation. Pour cela, nous avons fixé les
duretés en surface et a coeur en considérant celles mesurées expérimentalement. Les résultats
obtenus montrent que les échantilions A et B donnent des valeurs de coefficients de diffusion trés
faibles. Par contre, les échantillons C et F présentent des coefficients de diffusion qui seraient bien
trop élevés pour étre considérés valablement dans cette étude. Pour disposer d’une relation entre
les coefficients de diffusion et la durée du traitement, nous avons considéré seulement quatre

coefficients de diffusion de maniére a donner une tendance pour leur évolution.
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Figure 54. Evolution du coefficient de diffusion en fonction du temps sur quatre échantillons

décarburés.
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Etant donnée l'allure de la courbe obtenue sur la figure 54, une représentation mathématique
sous forme exponentielie est la mieux adaptée. On peut d'ailleurs s’appuyer sur les travaux de
Mittemeijer et Rozendaal [133] qui exprime le coefficient de diffusion par une fonction

exponentielle du pourcentage de carbone. Dans notre cas, la relation qui convient est la suivante :

t
D(t)=21.10"* ex
(t) p(115

1]

2)+2.29 (109)

ou t est la durée exprimée en secondes.

Bien que cette équation ne soit construite que sur quatre points, le coefficient de corrélation de
0,99 est trés correct. De plus, on note sur la figure 55 que la correction apportée au coefficient de
diffusion permet de mieux représenter le profil de dureté expérimentale. Sur cette figure, les croix
sont les points expérimentaux et les étoiles correspondent au profil construit avec le coefficient de
diffusion recalculeé.

Recalcul du profl de durelé & party de fa valsur supgrimentake 3 20 pm
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Figure 55. Construction du profil de dureté pour I'échantillon E (4500 s) avant (ronds) et aprés

(étoiles) correction du coefficient de diffusion.

De maniere générale, nous avons montré qu’il était possible de reconstruire le profil de dureté a
partir de la connaissance de certains paramétres. Dans le cas ou ces parametres sont bien
connus, le profil construit est en bon accord avec les résultats expérimentaux. Le probléme devient
beaucoup plus compliqué lorsgu’il manque certaines données essentielles comme le potentiel
carbone en surface ou une connaissance précise du coefficient de diffusion. Dans ces conditions,
il est toutefois possibie de lisser les points expérimentaux pour remonter a ces données mais des
erreurs peuvent survenir en particulier sur la dureté a cceur pour laquelle nous avons constaté des
déviations. D’'une autre maniére, cette étude peut étre utilisée pour caractériser '’homogénéité des
échantillons et, de ce fait, peut permettre d’écarter certains d’entre-eux présentant de trop grandes

dispersions.
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En conclusion, les résultats sont globalement acceptables mais une étude systématique est
rendue difficile du fait méme de la complexité ou de la lourdeur des relations présentées ici. C’est
pourquoi dans le chapitre suivant, nous allons nous attacher a décrire les variations de dureté par
une loi mathématique plus simpie dans laquelle pourrait intervenir un seul coefficient utilisé pour
caractériser le niveau de décarburation. A terme, cet objectif permetirait et faciliterait la mise en
place d’'une méthode pour construire le profil de dureté a partir d’'essais d’'indentation réalisés

perpendiculairement a la surface modifiée.

C.2.3 Modele descriptif de dureté.

L’introduction d’un ou plusieurs parameétres de lissage rend le modele purement descriptif. Ainsi,
ce qui suit n’a d’autres vocations que de représenter les profils de dureté par une relation simple.
En s’appuyant sur les lois de mélange précédemment décrites, on a pu remarquer giobalement
une association de loi linéaire pour représenter la dureté de chacune des phases et de loi de type
exponentiel, en particulier celle décrivant le poténtiel carbone dont la fonction erreur intégre une loi
exponentielle. C’est pourquoi, dans une premiere approche, nous avons retenu la fonction
suivante :
HV = A +Bexp(—kp x) (110)

Cette relation est ensuite appliquée a tous les échantilions décarburés, qu'ils soient décarburés

dans une atmosphére controlée ou non.

C.2.3.1 Application aux échantillons décarburés sous atmosphére contrblée.

La relation (110) fait intervenir trois coefficients, A, B et kp (P pour signifier mesure de dureté en
profil) qui peuvent étre obtenus facilement en lissant les points expérimentaux (figure 56). Nous
avons limité la représentation aux échantillons 1 et 7, trempés et trempés-revenus pour éviter de
trop charger la figure mais nous avons pu constater que la fonction proposée donnait de trés bons
résultats sur 'ensemble des échantillons étudiés.
Pour utiliser efficacement ce type de loi pour représenter I'évolution de la dureté, on peut
s'interroger sur la representativité des coefficients, en particulier des coefficients A et B. Pour cela,
on peut étudier les valeurs limites de la fonction exponentielle. Donc, lorsque x est grand ou tend
vers linfini, la fonction exponentielle tend vers O et la dureté calculée doit tendre vers celle du
matériau non décarburé, soit HV¢. Ainsi, on doit obtenir :

HV(x — o) = A =HV¢ (111)
De la méme maniere, lorsque x est égal a 0, c'est-a-dire que 'on se trouve a la surface, alors la
dureté calculée doit étre égale a la dureté de surface HVg, soit :

HV(x =0)= A+B = HV, (112)
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Figure 56. Représentation des profils de dureté par une loi exponentielle des échantillons

décarburés en atmosphére contrblée suivi d’une trempe et d’un revenu.

Des équations (111) et (112), il est possible d’exprimer les coefficients A et B de la loi

exponentielle en fonction des duretés limites de la maniére suivante :

A =HV,
B = —(HV, - HV;) (113)
Dans ces conditions, la relation (110) s’écrit plus explicitement comme suit :
HV = HV, - (HV, —HV)- exp(-kp.x) (114)

L'intérét de cette nouvelle formulation est indéniable car, dans ce cas, la représentation des
courbes de dureté fait intervenir un seul paramétre, le coefficient k,, qui peut étre alors utilisé pour

caractériser le niveau de décarburation. Nous verrons dans la suite comment la valeur de ce

coefficient peut étre utilisée.

D’autre part, en 'absence de données sur les valeurs des duretés de coeur et surtout sur celles de

surface, il est possible d’utiliser la courbe en lissant les points expérimentaux de maniére a
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accéder a ces parametres de lissage. C’est ce que nous avons fait. Les valeurs des duretés HV¢
et HV; et du coefficient k, trouvés pour I'ensemble des échantillons décarburés sont rassembiés
dans les tableaux 11 et 12, respectivement pour les échantillons trempés et les échantillons
trempés revenus. Dans ces tableaux, nous avons aussi reporté les erreurs sur chaque paramétre

pour montrer finalement que Ferreur est trés acceptable devant la valeur du parameétre considéreé.

HV¢ (en GPa) | Erreur HV¢ | HVs (en GPa) | Erreur HVs | ke (en pm™) | Erreur ke
1R54Q 7,76 0,09 3,49 0,20 3,6.10° 0,4.10°
2R54Q 5,80 0,05 4,00 0,17 5,0.10° 0,8.10°
3R54Q 7,62 0,06 3,34 0,27 5,5.10° 0,5.10°
4R54Q 7,53 0,05 0,92 0,57 10,4.10° 0,9.10°
5R54Q 777 BRE 3,65 0,63 6,6.10° 1,3.10°
6R54Q 7,62 0,03 5,43 0,31 9,3.10° 1,4.10°
7R54Q 7,65 0,03 5,91 0,29 8,7.10° 1,7.10°

Tableau 11. Valeurs des parametres de la relation exponentielle obtenus pour les échantillons

trempés.

HV. (en GPa) | Erreur HV; | HV; (en GPa) | Erreur HVs | kp (en um™) | Erreur kp
1R54D 5,19 0,03 3,73 0,06 3,8.10° 0,3.10°
2R54D 5,35 0,03 3,32 0,09 51.10° 0,4.10°
3R54D 5,20 0,02 3,53 0,09 6,1.10° 0,5.10°
4R54D 5,38 0,01 3,06 0,20 13,1.10° 1,2.10°
5R54D 5,12 0,02 3,78 0,09 6,4.10° 0,6.10°
6R54D 5,28 0,03 4,51 0,17 11,0.10° 3,2.10°
7R54D 5,37 0,02 4,19 0,09 11,6.10° 1,2.10°

Tableau 12. Valeurs des parametres de la relation exponentielle obtenus pour les échantillons

trempés revenus.

Pour valider notre approche, nous avons représenté la dureté HV¢ déduite de la loi exponentielie,
en fonction de la dureté a coeur expérimentale sur la figure 57. Dans la figure 58, nous avons

représente la dureté de surface HVg en fonction de la dureté expérimentale mesurée a 20 ym pour

111



les échantillons revenus et 30 um pour les échantilions trempes.
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Figure 57. Représentation de la dureté a cceur déduite de la loi exponentielle en fonction de la

dureté a coeur expérimentale.

On remarque sur la figure 57 que les valeurs de dureté déduites du lissage sont identiques aux
valeurs de dureté mesurées expérimentalement a cceur. Il n’en est pas tout a fait de méme pour la
valeur de la dureté en surface pour laquelle on observe une déviation par rapport aux valeurs

expérimentales principalement pour les échantillons trempés (figure 58).
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Figure 58. Représentation de la dureté en surface en fonction de la dureté en surface mesurée
a 20 ou 30 um respectivement pour les échantillons trempés et revenus et les

échantillons trempés.

Finalement, ce résultat peut étre expliqué a partir de la mesure des données expérimentales qui

sont effectuées a 20 ou 30 ym de la surface et qui ne représente pas réellement la valeur de
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dureté qui serait obtenue a Pextréme surface. On peut estimer I'erreur causée par le choix de HVs.
D’un point de vue mathématique, si on suppose que la variation est linéaire entre 0 et le point de
mesure (20 ou 30 uym), on peut déduire de I'expression généraie de la pente a la courbe une
relation entre I'écart des duretés de surface et les paramétres généraux sous la forme :

HV (X)—HVg

pente a l'origine = =k, - (HV; —HV;) (115)
X

Soit encore :

HV,qp (X) = HVs = x -k, - (HVg —HVs) (116)

ol HV(X) représente la dureté expérimentale mesurée a la profondeur x (dans notre cas,
20 et 30 um), et HV; et HVg sont les duretés respectives a coeur et en surface de

I’échantilion.

On remarque donc que I'écart entre les duretés de surface déduites de la courbe et mesurées
expéerimentalement est d’autant plus grand que la mesure est effectuée loin de la surface et que
I'écart entre la dureté a coeur et la durete en surface est élevé. A la lecture des tableaux 11 et 12,
on s’apercoit de suite que I'écart sera plus important pour les échantillons trempés, mesure a 30
pum au lieu de 20 ym et écart entre les duretés limites deux fois plus élevée, ce qui conduit a un
écart 3 fois plus grand pour les échantillons trempés que pour les échantillons trempés puis
revenus. Maintenant gue nous avons clairement identifié les coefficients A et B de la relation
(110), il reste & discuter sur la représentativité du coefficient k, et le lien possible avec la
profondeur de décarburation puisque ce coefficient k, est exprimé en um™. D’une maniére
générale, on peut voir sur la figure 59 comment sont déplacées schématiquement les courbes en

fonction de la valeur du coefficient k.

Duretée a coeur ——-

Dureté

Dureté en surface

Profondeur

Figure 59. Représentation schématique des courbes exponentielles et influence de la valeur du
coefficient k, sur le déplacement des courbes a dureté de surface et dureté a cceur

constantes.
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On remarque que plus le coefficient ke est élevé, plus les courbes sont déplacées vers la droite.
Ceci traduit une plus faible décarburation. Nous avons donc cherché dans la suite a relier le
coefficient k,, qui s’exprime comme l'inverse d’une distance, en fonction de la profondeur totale de

décarburation.

Pour discuter de cette relation, on suppose que la profondeur de décarburation totale correspond a
la profondeur a laquelle la dureté mesurée est une fraction de la dureté a cceur, cette fraction etant
proche de 1. La valeur de cette fraction est arbitraire et laissé au choix de I'utilisateur. Appelons A
cette fraction de dureté. Ici on pourra prendre par exemple 0,96 en accord avec fa comparaison
dureté/profil de carbone déduit de la loi de Fick. Dans ces conditions, la profondeur totale de
décarburation vérifie I'équation suivante :

HV=HVC—(HVC—HVS)-exp[—kp-xT]=k~HVC (117)
qui peut se réduire a:

N B [ SN\
ke | HV. —HVq

(118)

La relation (118) peut étre retenue comme un critere de décarburation pour calculer d’'une
maniere plus rigoureuse la profondeur de décarburation. En effet, la valeur obtenue ne dépend
pas de [lopérateur puisquelle se calcule a partir dextrapolation de points de dureté
expérimentaux. N'oublions pas toutefois que ce calcul peut s’avérer long car il nécessite de
nombreux essais d’'indentation pour obtenir un profil précis en dureté.

Pour valider cette approche, nous avons donc calculé les valeurs des profondeurs totales de
décarburation que nous comparons avec les valeurs expérimentales déterminées dans le chapitre

précédent a partir des filiations de dureté réalisées le long d’une section droite.

1R54Q | 2R54Q | 3R54Q | 4R54Q | 5R54Q | 6R54Q | 7R54Q
xt (pm) estimée | 800 400 450 250 400 200 150
xr (um) (A=0,96) | 730 410 480 300 390 210 200

1R54D | 2R54D | 3R54D | 4R54D | 5R54D | 6R54D | 7R54D
xr (M) estimée | 600 400 300 200 300 150 150
x7 (um) (A=0,96) | 510 440 340 180 290 120 150

Tableau 13. Comparaison des profondeurs de décarburation estimées a partir des profils de

dureté et calculées a partir de la relation (118) avec 1=0,96 pour les échantillons

trempés (réf. Q) et trempés — revenus (réf. D).
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Figure 60. Représentation des profondeurs totales de décarburation calculées en fonction de
celles estimées a partir des profils de dureté pour les échantillons trempés et les

échantillons frempés puis revenus.

La figure 60 montre une trés bonne corrélation entre les profondeurs déduites du critére proposé
et de la loi exponentielle et ies profondeurs lues sur les profils de dureté. Nous avons vu
précédemment la difficulté d'estimer avec précision la profondeur totale de décarburation c'est
pourquoi nous suggérons d'utiliser la loi exponentielle et le critére de décarburation avec la valeur
de 0,96 pour A pour calculer la profondeur de décarburation. Méme si on retrouve toujours cette
différence de profondeurs selon que I'on considére les échantillons trempés ou ceux trempés puis
revenus, la détermination a partir de la relation exponentielle permet de s’affranchir de l'erreur

d’appréciation due a 'opérateur.

C.2.3.2 Application aux échantillons décarburés sous atmosphére non contrblée.

Dans un souci de validation, nous avons appliqué cette loi aux filiations de dureté obtenues sur les
échantillons traités dans une atmosphére oxydante. Cette partie de I'étude du modéle descriptif se
limitera a Pétude des échantillons trempés. Comme le montre la figure 61 représentant les
filiations de duretés des échantillons A et H, le modéle permet de bien représenter les points
expérimentaux. Le tableau 14 collecte les valeurs des trois coefficients HKC, HKS et kP pour les

échantillons référencés de A a H.
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Figure 61. Représentation des profils de dureté par une loi exponentielle des échantillons

décarburés en atmosphéere non contrdlée puis trempés.

HKc (en GPa) | Erreur HK¢ | HKs (en GPa) | Erreur HKs | ke (en pm™)|  Erreur kp
A 6,39 0,02 5,41 0,1 8,33E-03 4,47E-04
B 6,82 0,03 5,71 0,16 9,73E-03 4,69E-04
D 7,23 0,02 2,36 0,02 1,21E-02 3,00E-03
E 7,28 0,02 3,52 0,13 1,06E-02 2,43E-03
F 7,46 0,04 2,48 0,08 5,08E-03 6,10E-04
G 7,28 0,02 2,37 0,07 6,14E-03 1,34E-03
H 7,52 0,09 2,46 0,07 3,29E-03 2,07E-04

Tableau 14. Valeurs des parameétres de la relation exponentielle obtenus pour les échantillons

traités sous atmosphere non contrblée puis trempés.

En adoptant {a méme démarche que précédemment, nous comparons les duretés déduites de la
fonction exponentielle aux duretés a cosur et en surface déduites de I'expérimentation. il faut noter
que les duretés surfaciques a 40 um sont celles utilisées, afin de limiter les erreurs dues a des
effets de mesure de duretés de surface. La figure 62 propose de comparer les duretés
expérimentales et déduites du modéle. Cette figure confirme la bonne représentativité du modele
quant a la determination de la dureté en surface et de la dureté a coeur mais le plus important
reste sans doute l'utilisation du parameétre k, avec lequel il est possible de remonter a la

profondeur totale de décarburation.
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Figure 62. Comparaison des duretés Knoop a cceur et en surface déduites de la loi exponentielle

avec les duretes expérimentales.

Les résultats du calcul par application de la relation {118) sont collectés dans ie tableau 15.

H G F E D B A
Xt (um) estimée 550 490 410 330 350 180 100
x7 (pm) (A=0,96) 860 460 550 240 230 140 160

Tableau 15. Comparaison des profondeurs de décarburation estimées a partir des profils de

dureté et calculées a partir de la relation (118) avec 1=0,96 pour les échantillons

austénitisés sous atmosphere non contrblée puis trempés.

La figure 63 représente 'estimation des profondeurs totales de décarburation déduites du modéle

en fonction des valeurs estimées a 'aide des filiations de dureté.
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Figure 63. Représentation des profondeurs totales de deécarburation calculées en fonction de

celles estimées a partir des profils de dureté pour les échantillons austénitisés en

atmosphére non controlée et trempés.
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L'observation de ia figure 63 montre que I'estimation de ia profondeur de décarburation déduite a
Yaide de la relation (118) est acceptable. Une déviation importante existe cependant pour
I'échantillon H pour lequel I'estimation de la profondeur de décarburation est surestimée de 30 %.
Cette déviation peut s’expliquer par un nombre de points insuffisants dans la zone de transition
(c'est-a-dire vers le coeur du matériau) comme le montre trés bien la figure 61. En effet, plus de
points de dureté a coeur du matériau obligerait la fonction mathématique a s’inflechir plus t6t et par
conséquent, conduirait 8 une diminution de la profondeur totale de décarburation. Nous relevons
ici une limitation dans V'application du modéle et nous suggérons d’ajouter a I'analyse quelques
points de dureté mesurés vers le coeur du matériau.

Nous venons de développer deux méthodes difféerentes qui permettent de traduire
mathématiquement les filiations de microdureté et d'obtenir les profondeurs totales de
decarburation. La premiere méthode de nature prédictive s’appuie sur la connaissance des phases
présentes et de leurs duretés respectives. Elle est intéressante dans la mesure ot 'on connait
avec précision certains parameétres expérimentaux. La seconde méthode est purement descriptive.
Elle présente l'avantage de ne faire intervenir qu'un seul parameétre de lissage en dehors des
valeurs de dureté a coeur et en surface qui peuvent étre soient imposées soient déterminées par le
modeéle. Dans cette méthode, nous proposons un outil simple indépendant de l'opérateur pour
estimer la profondeur totale de décarburation. Ces deux méthodes bien qu'intéressantes et
complémentaires restent longues a appliquer car elles nécessitent une préparation soignée d’'une
coupe de l'échantillon. C’est pourquoi nous cherchons a savoir dans le chapitre suivant s'il est
possible d’obtenir des informations pertinentes par des essais d'indentation réalisés

perpendiculairement a la surface décarburée.

C.3 Indentations normales (perpendiculaires).

C.3.1 Préambule.

Nous avons vu dans le chapitre précédent qu’il etait possible de construire le profil de dureté d’'un
acier décarburé, de la surface vers le coeur du matériau, a partir des seules données de la
diffusion, c'est-a-dire la température, la durée du traitement et le potentiel carbone en surface.
Cette construction s’appuie sur les lois bien connues de la dureté des phases en fonction de la
composition du matériau, dont le potentiel carbone. C’est pourquoi {a loi de Fick qui prédit la
variation de carbone en fonction de la profondeur est indispensable pour calculer la dureté en
fonction de la teneur en carbone en tout point du matériau. On peut constater que la loi prédictive
donne de bons résultats mais cependant elle est assez lourde dans son utilisation du fait des
nombreux coefficients qui sont impliqués. C’est donc en partant de ce simple constat que nous
avons cherché a décrire cette méme évolution de la dureté en fonction de la profondeur avec une

loi plus simple susceptible d’étre introduite dans un modéle prédictif en indentation normale. Pour

118



définir cette loi, nous avons posé les conditions suivantes, a savoir qu’elle ne devait faire intervenir
que les duretés extrémes, c'est-a-dire celle du matériau non décarburé et celle a son extréme
surface. Finalement, nous avons pu élaborer cette loi de type exponentielle avec un seul
coefficient placé dans la fonction exponentielle. Par ailleurs, ce coefficient, associé aux duretés

limites a cceur et en surface, est utilisé pour caractériser le niveau de décarburation du matériau.

L’idée qui va étre développée dans la suite s’appuie sur cette relation simple. Il s'agit de
déterminer la valeur de ce coefficient de décarburation a partir d’essais d’indentation réalisés
perpendiculairement a la surface modifiée. Cette méthodologie présente 'énorme avantage de ne
pas nécessiter la préparation d’'une section droite de P'échantilion et la réalisation d’'une série
d’'indentations avec un pas le plus réduit possible, de maniére & augmenter la précision de la
filiation de dureté. L’objectif est donc de réaliser une série d’indentations normales avec des
charges appliquées variant de 0,1 & 2500 N de maniére a couvrir au mieux I'étendue de dureté
entre la dureté de surface accessible avec les plus petites charges et la dureté a cceur qui pourra
étre obtenue, ou au moins approchée, avec les charges les plus élevées. Rappelons que la
décarburation peut affecter des profondeurs trés élevées, de P'ordre du millimétre. C’est pourquoi
on pense que letendue de charges retenue jusqu'a la charge maximum disponible devrait

conduire a une bonne représentativité de la dureté entre les deux valeurs limites.

C.3.2 Description du modele.
Sur un matériau massif supposé homogéne, la zone de déformation plastique produite par

indentation se développe sous I'indenteur selon une forme hémisphérique [138]. Le rayon de la

sphére de déformation plastique se calcule a partir de la relation suivante :

1/2
b=9-(5) cot'3¢ (119)
2 \H

ou E est le module d'élasticité, H la dureté, d la diagonale d’empreinte et £ le demi angle

entre les deux arétes opposées égal a 74°.

Dans un matériau a gradient de proprietés mecaniques, on peut raisonnablement penser que la
dureté mesurée résulte de la contribution mécanique de chacune des couches atteintes par la
déformation, ces couches devant étre supposées homogénes pour établir un modéle cohérent.
Cependant, le développement de la zone plastique ne peut prendre la forme d’une demi-sphére du
fait de I'existence méme du gradient de propriétés. On peut donc s’attendre a une forme plus

complexe a tendance elliptique comme le montre schématiquement la figure 64.
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Charge d’indentation

Couche d'épaisseur dx
située a une distance x
sous la surface et de
dureté HV;(x)

Axe X
y

Figure 64. Schéma de la zone de déformation plastique sous 'empreinte d’indentation dans le
cas dune déformation homogéne (demi-sphere en traits pointillés) et dune

déformation a gradient de propriétés (ellipse en traits pleins).

Pour écrire le modele, la difficulté va résider dans I'écriture mathématique de la taille de zone
plastique elliptique représentée en traits pleins sur la figure 64 en fonction de la dureté individuelle
HV, de chacune des couches atteintes par la déformation. De plus, on se rend vite compte de la
complexité du calcul car on ignore a ce stade du développement du modéle quelie est la valeur de
dureté a la profondeur x dans le matériau méme si on connait au préalable la forme mathématique
décrivant I'évolution du profil de la dureté. C'est pourquoi, dans un souci de simplicité, nous
retiendrons comme hypothése que le volume déformé sous I'empreinte reste une demi-sphére de
rayon b calculé avec la relation (119), la dureté H considérée dans I'expression étant la valeur
expérimentale pour une certaine charge appliquée. Dans ces conditions, nous pouvons écrire la
dureté mesurée perpendiculairement a la surface décarburée, notée HVy (N pour normale),

comme une contribution de chacune des couches de dureté HV,; de la maniére suivante :

b
D vy,
120
v 5 (120)
Ve

H

ou V; est le volume d’une tranche de dureté HV, et Vz le volume total de la zone déformée
plastiquement. Le volume Vz s’exprime trés facilement en fonction du rayon de zone
plastique b par :

2
Vap :§~n~b3 (121)

En prenant un pas suffisamment petit, cette sommation discréte peut étre écrite comme une

intégrale de la maniére suivante :
x=b
: IHV(X)~dV(X) (122)

x=0

HV, = ——
VZP
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ou x est la variable de profondeur qui varie de 0 (la surface libre) a b le rayon de zone
plastique. On pourra vérifier aussi que l'intégration du volume élémentaire dV(x) entre les

bornes du calcul conduit au volume total de la zone plastique Vzp.

Ce volume élémentaire, dV(x), assimilé a un disque d'épaisseur dx, s'écrit naturellement en
fonction du parametre a defini sur la figure 64 :
_ 2
dV(x) = m.a(x)*.dx (123)

ou a est le rayon du disque considéré de dureté HV,.

Le rayon du disque s’exprime en fonction des paramétres connus, x et b, grace aux propriétés du
triangle rectangle. La relation précédente devient alors :

dV(x) = (b? - x2)- dx (124)
Dans ces conditions, la relation (122) s’écrit :
x=b
JHV(X)-(bZ ~x2)- dx (125)

x=0

3

=2

La dureté normale peut alors se calculer dés linstant ol I'évolution de la dureté en fonction de la
profondeur est connue. Le choix d’'une relation simple de dureté trouve ici son utilité car elle
permet de simplifier le calcul de I'intégrale. Dans le chapitre précédent, nous avons montré que la
variation de dureté en profil suit une loi du type :
HV(x) = HV, + (HVg —HV.)-exp(-k.x) (126)
ou HVs et HV; sont respectivement les duretés de surface et a coeur. Le coefficient k peut
prendre la valeur de k,, si le coefficient est déterminé a partir de la représentation
mathématique du profil de dureté ou la valeur de k;, comme ici, s'il est déterminé par des

mesures en indentation normale.

Pour en revenir a l'intégration, celle-ci peut se faire en deux parties. L'introduction de la relation
(126) dans la relation (125) fait apparaitre une intégrale complexe dont la solution est donnée

dans la relation (127) :

[ erpl ) rlex] fara x 2012

o0 (127)

Aprés le développement mathématique de ce calcul intégral, ie résultat du calcul conduit a la
relation (128) :

Hyy =Hve - S Ve=RVe) | 1) (Ve AVe) 11 ) (128)
k,-b k2 b? k2 b2 k, b
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On remarque dans cette relation, applicable pour une charge d’indentation donnée, que la seule
inconnue est le coefficient caractéristique de la décarburation k,. Rappelons gue nous avons
choisi d’exprimer le rayon b en fonction de la durete normale HVy ce qui rend possible ia résolution
de cette equation, au contraire de relier b a la dureté HV(x) a la profondeur x qui compliquerait

singuiierement le calcul de I'intégrale. Ainsi, b s'écrit :

1/2
d[ E 113
b=—- cot
> [HV,J g (129)

Il est clair que la resolution d’'une telle équation autour de linconnue k, n'est pas simple
manuellement car les variables d, b et HVy sont fonction les unes des autres. Cependant, la
solution de I’équation (128) peut étre déterminée par itération et c’est cette démarche qui va étre
appliquée dans le paragraphe suivant, ou nous appliquons le modéle a la détermination du profil

de dureté des échantillons décarbures trempés et revenus.

C.3.3 Application du modeéle.

D’un point de vue purement théorique, la détermination de k, par résolution de I'équation (128)
peut se faire a partir d’'un seul point expérimental (P, d) avec lequel on calcule une dureté HV\.
Mais, de maniére a valider le modele, nous avons réalisé des essais d’indentation par chargement
normal avec des charges variant de 0,1 N a 2500 N. La figure 65 illustre les résultats obtenus, ou
la variation de la dureté Vickers est représentée en fonction de la charge appliquée exprimée en
Newton.
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Figure 65. Variation de la dureté Vickers mesurée perpendiculairement a la surface des

échantillons décarburés en fonction de la charge appliquee P.
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Comme on peut le remarquer sur la figure 65, la dureté évolue entre une valeur proche de la
dureté de surface et une valeur qui tend vers celle du matériau non décarburé. A ce stade de
Fanalyse, il est difficile de donner une forme mathématique a cette évolution. Nous pouvons par
contre remarquer que la dureté mesurée sous les charges tres faibles, voisines de 0,1 N, varie
dans des proportions non négligeables en fonction du niveau de décarburation. Il n'est toutefois
pas possibie d’estimer ou de prévoir sa valeur a partir du niveau de décarburation. Un autre point
important est de noter que les valeurs obtenues en surface, entre 2,6 et 2,8 GPa, sont inférieures
a celles déduites par la représentation mathématique de la loi exponentielle des duretés mesurées
dans la section droite qui sont voisines de 3,5 GPa (voir paragraphe précédent). D’'un autre coté,
pour les charges les plus élevees, les duretés obtenues tendent vers la méme valeur proche de la
duretée a coeur, ce qui était attendu, mais sans jamais l'atteindre car la dureté normale mesurée
resulte de la contribution des couches superficielles décarburées situées avant. De plus, on peut
voir globalement que la tendance n’est pas la méme selon le niveau de décarburation. Pour éviter
cette disparité, nous considérons que les duretés a cceur, notées HV¢ dans la relation (128), sont

les valeurs de duretés déterminées expérimentalement sur chaque échantillon.

Nous avons vu dans la construction du modéle que la détermination du coefficient k, pouvait se
faire a partir d'un seul point expérimental. On imagine assez bien que la précision sur ce point
expérimental sera déterminante pour la précision sur le coefficient k. Ainsi, nous avons lissé les
points expérimentaux de maniére a minimiser ces erreurs. Pour exprimer une relation simple entre
la charge et la diagonale d’empreinte, nous disposons de nombreuses relations mathématiques.
Comme nous ne cherchons pas ici a décrire un phénomene spécifique tel que 'effet de taille en
indentation, nous ne retiendrons qu’une relation parmi les plus simples. Notre choix s’est orienté
vers la relation de Meyer [88] qui relie la charge a la diagonale d’empreinte par la loi puissance :

P=ad" (130)

ou a et m sont des constanies caractéristiques du matériau, P la charge en N et d, la

diagonale d’empreinte en mm.

La figure 66 représente la variation de la charge en fonction des diagonales d’'empreinte dans une
echelle bi-logarithmique en relation avec la relation (130). Cette loi permet de bien représenter
I'évolution des points expérimentaux. Malheureusement, ce type de représentation a tendance a

réduire les écarts, ce que montre trés bien la figure 66.
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Figure 66. Représentation dans une échelle bi logarithmique de la variation de la charge P en

fonction de la diagonale d’empreinte de I'indentation Vickers.

Toutefois, nous n'utiliserons cette relation mathématique que pour recalculer la dureté
expérimentale en tout point, c'est-a-dire pour toute charge appliquée. Pour cela, nous devons
disposer des coefficients a et m de la loi de Meyer. Ces coefficients sont rassemblés dans le
tableau 16.

Référence | a.10* | Erreura| m | Erreur m | Corrélation R?
1R54D 11,4 | 0,0004 {2,112 0,0026 0,9997
2R54D 13,1 | 0,0002 | 2,086 0,0012 0,9999
3R54D 11,9 | 0,0002 | 2,103 | 0,0012 0,9999
4R54D 12,2 | 0,0002 | 2,105 ‘. 0,0012 0,9999
5R54D 11,7 | 0,0002 |2,115] 0,0010 0,9999‘
6R54D 11,2 { 0,0003 {2,138 | 0,0021 0,9998
7R54D 17,7 | 0,0002 | 2,058 | 0,0010 0,9999

Tableau 16. Valeurs des coefficients de la loi de Meyer pour les échantillons décarbures.

La lecture du tableau 16 amene a plusieurs commentaires. Le premier est que la relation de
Meyer permet de trés bien représenter les points expérimentaux étant donne que la valeur du
coefficient de corrélation est trés proche de 1. Cependant, il ne semble pas exister de relation
directe entre les valeurs des coefficients et le niveau de décarburation. Par ailleurs, nous avons vu
précédemment dans la bibliographie qu’il existe une évolution de la dureté en fonction de la

charge, surtout pour les faibles charges, appelée effet de taille. Il est donc nécessaire de
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déterminer a partir de quelle valeur de charge le modéle proposé peut étre appliqué. Ce probléme
est déterminant car il peut conduire a des interprétations erronées. Avant d’appliquer le modéle,
nous avons donc étudie l'effet de taille en indentation du matériau homogéne. Ces indentations ont
été effectuées a coeur avec des charges comprises entre 0,10 et 2500 N, ce qui correspond a la

gamme de charges utilisée pour caractériser la décarburation en indentation normale.

La figure 67 représente les valeurs de dureté mesurées sur Pensemble les échantillons
décarburés en fonction de la charge appliquée. On observe que pour les charges les plus élevees,
les duretés mesurées tendent vers une valeur constante de 5,3 GPa indépendamment du
traitement thermique pratiqué. Cette valeur de dureté se retrouve d’ailleurs sur les profils de dureté
des échantillons correspondants. Pour les plus faibles charges inférieures a environ 100 N, le
pheénoméne de l'effet de taille en indentation est bien visible et montre que la dureté mesurée peut
atteindre une valeur de 6,2 GPa sur certains échantilions. Ce résultat est trés intéressant car |l
nous permet d’écarter les mesures réalisées avec des charges inferieures & 100 N. Nous verrons
dans la suite dans quelle mesure ce critére de sélection de la charge limite peut affecter le résultat

de lI'application du modeéle.
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Figure 67. Valeurs des duretés mesurées a cceur des échantillons décarburés sous atmosphere

contrélée.

Pour analyser plus en détail I'effet de taille, nous avons représenté I'évolution du carré de la dureté
Vickers en fonction de l'inverse la profondeur de 'empreinte, reliée a la diagonale d’empreinte par
une relation géométrique simple :

__4d _d
2-tanf 7

(131)

ou & (= 749 est le demi-angle entre les arétes opposée s de I'indenteur Vickers.

Ce type de représentation est di aux travaux de Nix et Gao [92, 93], Lam et Chong [94, 95] et
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d’Abu Al-Rub [104] développés dans la partie bibliographique de ce mémoire. Les valeurs des

variables d’interpolation sont rassemblées dans le tableau 17.

B | HU,(GPa) | h* R?

Nix et Gao 2 5,35 0,5228 | 0,91

Lam et Chong | 1 5,23 0,0771 | 0,98

Abu Al-Rub | 0,90 5,20 0,0475 | 0,98

Tableau 17. Valeurs des parameétres d’interpolation des modéles ISE de Nix et al. [92, 93], Lam et
al. [94, 95] et Abu Al-Rub [104].

Les modéles utilisés pour représenter 'effet de taille ne semblent pas tous adaptés dans notre cas.
Au regard des coefficients de corrélation, on note que le modéle de Nix et Gao ne donne pas une
precision suffisante par rapport aux autres modeles. Par contre, les modéles de Lam et Chong [94,
95] ou de Abu Al-Rub [104] permettent de mieux représenter I'évolution de la dureté comme le

montre la figure 68.
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Figure 68. Représentation des modeles ISE pour décrire I'effet de taille a coeur des échantillons

décarburés en atmosphere conirélée.

L'objectif n'est pas ici de critiquer un modele par rapport aux autres mais bien de metire en
evidence l'existence de l'effet de taille en vue d’'une application plus rigoureuse du modéle que

nous venons de présenter.

Donc, pour appliquer la relation (128) de notre modéle, nous devons disposer des valeurs des
duretés de surface et & coeur, notées respectivement HVs et HV¢. Pour HV¢, nous reprenons les

valeurs déduites du lissage des profils de dureté ou les valeurs expérimentales sont facilement
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accessibles. Pour la dureté de surface, nous supposons au préalable ne pas connaitre le profil de
dureté et donc ne pas connaitre la dureté de surface obtenue par P'extrapolation de la loi
exponentielle. En effet, la méthode que nous mettons en place doit nous permettre d’obtenir cette
valeur. On peut alors raisonnablement supposer que la dureté normale mesurée avec les plus
petites charges disponibles sont représentatives de la dureté superficielle, a condition que I'effet
de taille ne soit pas mis en jeu. Pour cela, nous considérons la dureté extrapolée avec le modéle
de Meyer calculée avec une charge de 1 N. Le tableau 18 regroupe les valeurs de HV; et rappelle
pour mémoire les valeurs de dureté a coeur HV¢ et de dureté de surface HVs déduites de la loi

exponentielle ainsi que les valeurs expérimentales de dureté a cosur.

Dureté (GPa) 1R54D | 2R54D | 3R54D | 4R54D | 5R54D | 6R54D | 7R54D
HVs (Meyer) 3,10 3,19 3,07 3,16 3,13 3,22 3,92
HVs (loi expo) 3,73 | 3,32 3,53 3,06 3,78 4,51 4,19
HV. (loi expo) 5,19 5,35 5,20 5,38 5,12 5,28 5,37

Tableau 18. Valeurs des duretés de surface (extrapolées) et a cceur des échantillons décarburés.

Nous pouvons constater a la lecture de ce tableau que les valeurs de dureté de surface sont
sensiblement les mémes que celles déduites de la loi exponentielle Les duretés en surface sont
assez proches les unes des autres pour la plupart des échantillons. On note cependant un écart
important pour I'échantilion 6R54D ou I'écart de dureté atteint 28 %. Malgré cette forte déviation,
on obtient une moyenne des écarts proche de 11 % pour les 7 échantillons, ce qui est tout a fait
acceptable. Ceci nous permet donc de valider notre choix quant a la détermination de la dureté en

surface.

A cette étape du calcul, nous disposons de toutes les valeurs nécessaires a l'application du
modéle, c'est-a-dire HVc, HVs, et les differents c;puples expérimentaux (P,d) utiles pour calculer la
dureté normale, HVy, et la taille de la zone plastique, b. Donc, pour chaque couple (P, d), en
considérant uniquement les valeurs obtenues pour une charge supérieure a 100 N de maniére a
éliminer les effets de surface et linfluence trop marquée de l'effet de taille, nous résolvons
I’équation (128) pour en déduire la valeur du coefficient k,. Les coefficients k, sont rassemblés

dans le tableau 19 en fonction de la charge appliquée.
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P (N) 1R54D | 2R54D | 3R54D | 4R54D | 5R54D | 6R54D | 7R54D
100 11,12 7,92 8,50 6,58 10,90 | 19,88 | 12,83
156 7,86 6,22 7,88 5,87 10,62 | 17,69 | 10,15
200 9,34 6,79 7,09 5,97 9,58 20,35 8,11
300 8,71 5,48 6,75 5,97 10,24 | 22,44 7,90
400 6,67 5,35 6,66 5,58 10,03 | 22,88 7,09
500 8,04 4,76 5,98 5,92 9,74 23,17 6,82
625 7,67 4,82 6,13 6,33 9,57 27,78 6,04
1250 5,86 3,85 4,52 5,64 8,71 14,23 4,88
1875 5,67 3,37 471 6,23 11,78 | 23,17 5,31
2500 3,99 3,05 5,02 6,65 9,97 33,29 4,59
k, (um?) 75| 52 6,3 6,1 10,1 22,5 74
Ecart-type : £ 2 1,5 1,3 0,4 0,8 2,7 2,6

Tableau 19. Valeurs des coefficients k, des échantillons décarburés.

La lecture du tableau 19 montre que les valeurs du coefficient k; sont globalement indépendantes
de la charge pour certains échantilions alors qu’'elles décroissent légerement pour d'autres. On ne
peut expliquer ces différences de comportement entre un échantillon et un autre. Normalement ce
coefficient devrait étre constant pour valider le modéle. La dérive peut probablement venir de
I'approximation faite sur la forme du volume déformé plastiquement qui ne suit pas parfaitement la
forme d'une demi-sphére, ce choix ayant été fait pour faciliter le développement du modéle.
Quelque soit les variations constatées, on peut toutefois remarquer sur la figure 69 que la
construction du profil & partir des essais d'indentation réalisés perpendiculairement a la surface
modifiée (sans connaitre le profil de dureté) permet a partir de la valeur moyenne pour le
coefficient k; de bien représenter I'évolution des points expérimentaux mesurés le long d'une
génératrice dans une section droite de Féchantillon. Si on se réfere a I'objectif fixé, nous devons
maintenant calculer la profondeur totale de décarburation a partir de I'application du modéle dit
normal ou perpendiculaire a la surface. Pour calculer la profondeur totale de la décarburation,
nous pouvons reprendre 1a méme démarche que celle adoptée dans le paragraphe précédent,
c'est-a-dire que nous pouvons appliquer la formule (118) en retenant k, au lieu de kp :

_i.m[m_;‘)'HVle

XT=T HV. —HV
1 c - S

(132)

Les valeurs des profondeurs totales de décarburation sont maintenant comparées aux valeurs
calculées avec la méme relation mais auparavant appliquée aux données issues du lissage du
profil de dureté. Le tableau 20 et la figure 69 donnent et montrent les prévisions de la profondeur

totale decarburée a partir des indentations en profil et normale.
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1R54D | 2R54D | 3R54D | 4R54D | 5R54D | 6R54D | 7R54D
xr (um) Normal 310 440 370 380 230 100 260
xr (um) Profil 510 440 340 180 290 120 150

Tableau 20. Comparaison des profondeurs de décarburation estimées a partir de lindentation

« normale » et des profils de dureté calculées.
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Figure 70. Comparaison des profondeurs de décarburation estimées en fonction du modéle

utilisée.

Le modéle que nous avons présenté ici conduit finalement a une assez bonne représentation des
profils de dureté et a des estimations correctes de la profondeur totale de décarburation quelque
soit la méthode de chargement utilisée, c'est-a-dire normalement a la surface décarburée ou le
long d’'une génératrice dans une section droite de 'échantillon (figure 70). Mais, méme s’il a le
mérite d’exister et de donner de bons résultats, il doit cependant étre amélioré dans le sens ou |l
réclame encore un grand nombre d'essais d’indentation méme si ceux-ci sont réalisés
normalement a la surface décarburée et donc logiquement plus rapides a réaliser que dans une
section droite. En particulier, ce futur modéle devrait pourvoir s’appuyer sur des logiciels de calculs
plus puissants de maniére a lisser fous les points expérimentaux en une seule fois pour conduire

directement a la valeur du coefficient k mais aussi aux duretés de surface et a ceeur.

Nous avons proposé un modeéle pour reconstruire le profil de dureté a partir des essais
d’indentation normale. Dans ce qui suit, nous discutons des variations de duretés observées en
fonction de la charge appliquée. En fait, nous cherchons a éviter l'application du modéle pour

établir un critere de décarburation a partir des seules données de l'indentation normale. Donc,



pour décrire ces variations, nous choisissons d’écrire un terme de variation relative en dureté pour

représenter 'amplitude de la décarburation. On peut I'écrire comme suit ;

~ HVg —HV, (133)
ou HVy est la dureté mesurée, HVs et HV¢ respectivement les duretés en surface et a coeur

du matériau.

D’une maniere générale, pour les plus faibles charges, la valeur de la dureté mesurée est égale a
la dureté de surface. Dans ces conditions, ie parametre W(H) est égal a 1. Au contraire, pour les
charges les plus élevées, la dureté mesurée doit s’approcher de la dureté a coeur. Ainsi, le
parametre W(H) doit tendre vers la valeur 0. D’un point de vue pratique, on peut étudier la variation
de ce paramétre en fonction de la profondeur d’empreinte. Une approche simple montre que dans
une échelle semi-logarithmique la courbe prend une forme caractéristique dite « courbe en S ». La
représentation mathématique d’une telle variation peut étre obtenue a partir de plusieurs types de

lois dont, entre autres, les deux lois suivantes :
(1):W(H) = 1- expl-k, -h™ ]

i _ 1 (134)
2):¥(H) = —————
@: () 1+k, -h™

ou kq, ny, k, et n, sont des constantes caractéristiques du niveau de décarburation. Pour une
raison de commodité, la relation (134)-(1) sera appelée relation « exponentielle » et la

relation (134)-(2) relation « inverse ».

La figure 71 montre pour les échantillons trempeés revenus I'évolution du paramétre de dureté,
Y(H), en fonction de la profondeur d’empreinte avec la loi « exponentielle ». La figure 72 montre

guant a elie la méme évolution mais avec la loi « inverse ».
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Tout d’abord, nous avons laissé les exposants n, et n; libres de varier en fonction de I'échantilion
analysé. On s’apergoit que globalement ces exposants varient peu avec le niveau de

décarburation ce qui permet de considérer ces mémes relations sous la forme suivante :
W(H) = 1—exp[—k1 -h'1/2]

‘P(H)=—1—— (135)
1+k,-h

L’avantage de telles relations est qu’elles impliquent un seul coefficient que 'on va pouvoir utiliser
pour caractériser la décarburation. Nous avons donc tracé sur la figure 73 I'évolution de ces
nouveaux coefficients (calculés avec n;=-1/2 et n,=1) en fonction de la profondeur totale de
décarburation estimée a partir des profils de dureté et estimée a partir des essais d’indentation

normale (tableau 15).
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Figure 73. Variation des coefficients k; et k, en fonction de la profondeur totale décarburée (a)
estimée a partir des profils de dureté et (b) estimée a partir des essais d'indentation
normale en utilisant la relation prédictive (133).
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Il est trés intéressant de noter sur la figure 73 que les coefficients montrent une évolution réguliére
en fonction de I'estimation des profondeurs décarburées quelque soit d'ailleurs le modéle utilisé,

exponentielle ou inverse.

Les études en indentation normale ont montré qu'il était possible de reconstruire le profil de dureté
au moyen d'un modéle possédant une seule inconnue. Nous proposons aussi plusieurs approches
pour estimer la profondeur totale de décarburation, soit a partir du modéle, soit a partir de la
variation relative de la dureté dite normale. Dans tous les cas, la méthode reste longue car elie
nécessite I'application de toute la gamme d’indentation en 0,1 et 2500 N. C’est pourquoi nous
nous sommes intéresses a l'indentation instrumentée qui, en un seul enregistrement, permet
d’obtenir la variation de fa charge entre 0 et la charge maximale. Nous avons vu ici que I'étude de
la décarburation par indentation normale demandait des niveaux de chargement élevés, qui ne
sont pas présents sur les instruments classiques de charge-décharge. Nous avons tout de méme
défini un certain nombre de précautions et de calculs a effectuer pour bien interpréter les valeurs
d'indentation sur un instrument a faible capacité (30 N). Par contre, I'étude des échantillons
décarburés a été réalisée sur une machine dont la capacité maximum peut atteindre 200 N. Ces

analyses ont été menées a l'université de Rennes.
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D Analyse par indentation instrumentée.

Le paragraphe précédent a bien montré comment utiliser les mesures de dureté réalisées e long
d’'une section droite ou perpendiculairement a la surface décarburée pour obtenir un critére
pertinent relatif a la profondeur totale de décarburation. Nous avons vu aussi que cette derniére
méthode fournit des résultats satisfaisants et cohérents avec les mesures de dureté dans une
section droite a I'échantilion. Cependant, la mise en place de cette technique demande un nombre
important d’essais pour obtenir une quantité représentative de points expérimentaux. Pour limiter
le nombre d’essais d’indentation, nous étudions ce que pourrait nous fournir la mesure
d’indentation en continu ou instrumentée. L'objectif de ce chapitre est de montrer comment
interpreter les résultats de [l'indentation par charge-decharge pour P'appliquer ensuite a la
caractérisation de la décarburation en surface. Mais avant d’étudier un phénoméne de surface; il
est important de bien maitriser la technique de l'indentation instrumentée de maniere a obtenir une
valeur de dureté utilisable et comparable aux valeurs de dureté obtenues par indentation
conventionnelle. Ici, nous ne retiendrons que la dureté Martens qui permet une comparaison
directe avec la dureté Vickers du fait de la relation géomeétrique simple entre la profondeur
d’empreinte et sa diagonale. En fait, on ne tient pas compte du retour élastique comme le prévoit

la méthode d’Oliver et Pharr [49] qui analyse plus en détail la courbe au déchargement.

Cependant, avant d’analyser les résultats de lindentation instrumentée, il est nécessaire de
prendre quelques précautions. En particulier, il faut étre prudent quant a la valeur de la profondeur
fourni pas Pinstrument. Un terme correctif relatif a la déformation de l'instrument doit étre considéré
pour obtenir la valeur de la profondeur effectivement atteinte dans le matériau. D’autre part, afin de
comparer les duretés conventionnelles aux duretés Martens, la durée d’application a la charge
maximum doit étre maintenue dans un essai instrumentée. En effet, il est reconnu que le maintien
a la charge maximale induit un accroissement de profondeur di au fluage du matériau. Cela est
déja prévu dans la bibliographie en particulier par Fapplication de modéles rhéologiques constitués
d'assemblage de ressorts et d’'amortisseurs. Généralement, ces assemblages sont congus pour
représenter le fluage d'un matériau polymere ou un matériau présentant une grande sensibilité au
fluage. Dans notre cas, nous étudierons comment se comporte un acier lorsqu’il est soumis a une
charge constante en indentation. Cette étude a pour but de prévoir I'accroissement de profondeur
di au fluage en fonction de la charge appliquée. Enfin, pour des mesures précises en profondeur,
il faut tenir compte des imperfections de l'indenteur. Il est clair que I'extrémité de l'indenteur ne
peut étre parfaitement pointue. L'arrondi inévitable du bout d’empreinte conduit obligatoirement a
des écarts dans ie calcul de la profondeur d’empreinte dans le matériau et, par conséquent, dans

le calcul de la surface d’indentation.
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L'ensemble de ces analyses réalisées sur un matériau massif homogéne doit nous permettre de
proposer une meéthode de calcul de la dureté Martens tout au long de la courbe de chargement.
Cette approche est trés intéressante car elle sous-entend qu’une seule courbe au chargement
correctement corrigée puisse conduire directement a la valeur de la dureté absolue du matériau
ainsi qu’'a une étude de l'effet de taille en indentation. Cela laisse aussi sous-entendre qu’avec une
seule courbe de charge-décharge, il est possible d'analyser 'amplitude de la décarburation et de
remonter ainsi au critére de décarburation présenté dans le chapitre précédent. Dans ce chapitre,

nous nous intéresserons uniquement au cas de l'indenteur Vickers.

D.1 Calcul de la dureté Martens avec un indenteur Vickers.

Pour des conditions de chargement données (vitesses de chargement et de déchargement, durée
de maintien a la charge maximum, cycles de chargement...), le logiciel qui a été développé par la
société CSM Instruments fournit un grand nombre d'informations deduites de I'analyse d’'une
courbe charge — décharge. Ces informations que I'on peut qualifier de données brutes sont ensuite
traitées de maniére a éliminer certaines erreurs dues a I'expérimentation. Cependant, on ne peut
pas dans certains cas éviter des dérives de l'appareil. C’est pourquoi nous avons analyse les
données brutes en vérifiant chaque étape du contrdle. Tout d’abord, nous étudions comment est
prise en compte la déformation de l'instrument dans la mesure de la profondeur a l'aide de la
compliance. Des relations expriment cette compliance mais les auteurs ne semblent pas tous
d’accord sur leurs écritures. En effet, nous avons vu dans le chapitre bibliographie que des
coefficients, plus ou moins pertinents, sont introduits dans ces relations pour prendre en compte
certains types de phénoméne. Nous verrons dans la suite comment rendre compatible les
différentes approches proposées. De plus, il nous semble judicieux de considérer les défauts de la
pointe de l'indenteur dans les differents calculs surtout pour les trés petites charges pour

lesquelles I'influence de ce type de défaut est amplifiée.

Paralielement a cette discussion, notre objectif est d’utiliser au mieux les informations déduites de
toute la courbe de chargement ce qui limiterait de maniére conséquente le nombre d’expériences.
Nous avons toujours en vue la caractérisation de la décarburation a partir d’'une seule courbe
d’indentation instrumentée. Mais, avec l'idée de comparer les résultats obtenus par charge-
décharge a ceux obtenus en indentation conventionnelle, un autre probléme se pose. En effet, il
est recommandé par la norme de réaliser un essai d’indentation par chargement discret en
appliquant la charge maximum pendant une durée de 15 secondes. Il est clair que l'application
d’'une charge, quelque soit sa valeur, va avoir tendance a enfoncer un peu plus le pénétrateur et
par conséquent a augmenter la profondeur de Fempreinte. Cela va modifier la valeur de la dureté,
il faut donc en tenir compte si on veut calculer la dureté tout au long de la courbe de chargement. Il

est donc nécessaire d'estimer I'accroissement de profondeur di a I'enfoncement du pénétrateur a

137



la charge maximum. Il s’agit typiqguement du fluage que fon peut aborder d'un point de vue
mathématique par des lois de lissage ou par des modeéles rhéologiques, basés sur un assemblage
de ressorts et/ou d’'amortisseurs, déja présentés dans le chapitre bibliographie. Il semble a priori
plus intéressant de travailler avec des modeles rhéologiques qui présentent I'avantage de relier les
parameétres élastiques des ressorts et de viscosité pour les amortisseurs a des propriétés
similaires pour le couple instrument — matériau. Toutefois, les formulations disponibles dans la
bibliographie font intervenir plusieurs parametres elastiques et de viscosité que I'on ne sait pas
toujours comparer aux propriétés du matériau comme, par exemple, le module réduit. Cest
pourquoi nous chercherons a construire un modeéle rhéologique avec une approche simple mais
originale pour faire intervenir ce module réduit. Avec ces différents types de correction, nous
pouvons calculer la dureté Martens, comparable a la dureté Vickers, tout au long de la courbe de
chargement limitant ainsi la multiplication des essais d'indenfation. Pour éviter tout type de
discussion, nous avons voulu studier ces phénomeénes et quantifier leurs -influences sur un

matériau connu. Nous avons choisi I'échantillon témoin fourni par CSM Instruments.

D.1.1 Données et résultats fournis par l'instrument.

Nous avons retenu I'échantilion de calibration fournit avec I'appareil par CSM Instruments. La
calibration de cet échantillon de référence a été réalisée par le laboratoire allemand Deutscher
Kalibrierdienst DKD spécialisé dans la calibration en indentation. La référence du certificat de
calibration est DKD-K-06302. Pour cette calibration, I'indenteur utilisé est un indenteur Vickers et le
cycle de mesure vérifie les conditions expérimentales suivantes, c’est-a-dire une force lors de
l'essai de 1000 mN avec un rapport dP/dh constant. L’augmentation et la diminution de la charge
pendant I'essai sont de 300 pas avec un temps de 0,1 s pour chaque pas. Le maintien de la
charge a la charge maximale est de 15 secondes. Toutes les indentations ont été effectuées a une
température constante de 20 T. Avec ces conditions expérimentales, la dureté Martens, noté HM
est de 5,13 GPa avec une erreur de 0,02 GPa. Il est intéressant de noter que la dureté de cet
échantillon est proche de la valeur de dureté mesurée a cceur de nos échantillons trempés puis
revenus. Ceci permet de valider la procédure dans une méme gamme de dureté que celle de notre
étude en décarburation. Le module élastique déduit de lindentation, c'est-a-dire du calcul du
module réduit, est de 242 GPa avec un coefficient de Poisson de 0,3. La composition de I'acier

étudié est donnée dans le chapitre Il

Pour le calcul du module élastique réduit, il nous faut les caractéristiques du diamant de la pointe
Vickers. Dans la bibliographie, on trouve les valeurs usuelles suivantes: 1140 GPa et 0,07
respectivement pour le module de Young et le coefficient de Poisson [134]. Les essais ont été
effectués avec les charges appliquées maximum de 1, 5, 10, 15, 20 et 25 N. Les vitesses de

chargement et de déchargement, exprimées en N/min, sont deux fois plus élevées en valeur que
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la charge maximale exprimée en N. A la charge maximale, l'indenteur est maintenu durant 15 s en
accord avec la norme sur la mesure de dureté en indentation conventionnelle. La figure 74
rassemble les courbes obtenues avec toutes les charges appliquées. Chaque courbe est le
résultat de trois essais, chacun des essais donnant des résultats proches garantissant ainsi la

reproductibilité de I'essai.
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Figure 74. Courbes charge — profondeur obtenues par indentation instrumentée réalisée sur

I’échantillon de référence avec différentes charges maximum.

Une premiere remarque tirée de la figure 74 est que toutes les courbes sont superposées dans
leur partie chargement. Ce résultat attendu nous permet de considérer seulement une des courbes
dans un calcul giobal de la dureté Martens. Mais avant cela, il est possible d’extraire un grand
nombre de données, nous n'en avons sélectionné que quelques-unes, a savoir les valeurs de
dureté et du module d’élasticité ainsi que les pentes des courbes au dechargement. Notons aussi
qu’il existe plusieurs méthodes d’analyse en particulier la méthode d’Oliver et Pharr [49], sans
doute la plus utilisée qui cherche a représenter par une loi puissance une partie de la courbe au
dechargement. Il y a aussi la méthode dite de la tangente, ou les résultats principaux sont deduits
du calcul de la tangente au début du déchargement. Enfin, nous avons également calculé la
dureté Martens en utilisant la profondeur totale atteinte pendant ['essai. L'ensemble de ces

données sont collectées dans e tableau 21 en fonction de la charge maximum appliquée.
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Méthode d’Oliver et Pharr :

P (N) 1 5 10 15 20 25
H (GPa) 733 | 710 | 688 | 674 | 670 | 6,68
E (GPa) 236,4 | 201,0 | 190,3 | 180,0 | 1821 | 138,9

Su = (dP/dh) (N/um) | 2,82 5,61 7,70 9,09 10,63 | 11,04

he (pm) 2,36 5,36 7,70 9.53 11,04 | 12,36

Méthode de la tangente :

P (N) 1 5 10 15 20 25
H (GPa) 785 | 749 | 726 | 711 | 706 | 7,05
E (GPa) 2357 | 2071 | 197,6 | 189,0 | 191,2 | 148,4

Su = (dP/dh) (N/um) | 2,72 | 561 | 7,74 | 922 | 10,80 | 11,26

h* (um) 2,28 5,22 7,50 9,28 10,75 | 12,03

Indentation Martens :

P (N) 1 5 10 15 20 25
HM (GPa) 543 | 507 | 490 | 478 | 477 | 447
hy (M) 264 | 6,11 | 879 | 10,90 | 12,60 | 14,54

Tableau 21. Valeurs des profondeurs d’indentation enregistrées et des valeurs de dureté
correspondantes selon les méthodes d’Oliver & Pharr, de la tangente et calcul de la

dureté Martens en fonction de la charge maximum appliquée.

Une premiére étude des résultats concerne I'étude de la dureté calculée sous toutes ses formes
en fonction de la charge appliquée. |l est clair que la valeur de la dureté va dépendre de son mode
de calcul, surtout si on compare la dureté Martens avec la dureté d'Oliver et Pharr. On pourra a ce
sujet vérifier que la dureté Martens utilise le coefficient 26,43 alors que les autres calculs utilisent
la valeur de 24,5 pour la constante C qui intervient dans le calcul la dureté H égale a P/(C.h?). Par
contre, nous sommes en droit d’attendre les mémes valeurs de dureté que I'on utilise la méthode
d’Oliver et Pharr ou la méthode de la tangente car les parties de courbe au déchargement
semblent parfaitement linéaires sur un grand domaine de charges. Pour discuter des résultats
obtenus, nous tragons la dureté en fonction de la charge maximum appliquée comme le montre la
figure 75. Comme on pouvait s'y attendre les duretés d’Oliver et Pharr et calculées avec la
tangente sont largement supérieures a la dureté Martens, cela vient naturellement du mode de

calcul. Par contre la dureté Martens est voisine de la dureté de calibration. Le plus surprenant est
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sans doute la variation des valeurs de dureté en fonction de la charge, quelque soit le mode de

calcul de la dureté. En effet, pour ces gammes de charge ou I'effet de taille n’intervient pas, il est

admis que la dureté est constante comme l'a bien montré Biickie [80].
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Figure 75. Duretés calculées selon les méthodes d’Oliver et Pharr et de la tangente et dureté

Martens en fonction de la charge appliquée.

De la méme maniére, on peut s’interroger sur la variation des modules d’élasticité déduits de

l'analyse des courbes au déchargement. La figure 76 montre trés bien que la valeur du module

d’élasticité n'est pas constante et bien inférieure a la valeur attendue dans le certificat de

calibration (i.e. 242 GPa).
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Figure 76. Modules d’élasticité calculés selon les méthodes d'Oliver et Pharr et de la tangente

en fonction de la charge appliquée.
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De toute évidence, la variation des valeurs du module d’élasticité n'a pas de réalité méme si la
tendance pour les charges tres faibles est de tendre vers le module indiqué dans le fichier de
calibration. Il faut donc étre prudent quant a linterprétation des résultats bruts et se poser les
bonnes questions sur l'origine d’une telle déviation. Le premier probiéme a considérer est la prise
en compte de la déformation de la machine qui intervient pendant I'essai d’indentation. Cette
déformation est généralement appréciee en termes de compliance. En théorie, la valeur de la
compliance est prise en compte par le logiciel. Mais, nous conseillons d'étudier ce paramétre
expérimental qui peut étre sensible a des déviations mécaniques toujours possibles aprés des

utilisations prolongées.

D.1.2 Calcul de la compliance.

Nous rappelons ici que la compliance est introduite dans le calcul correctif de la profondeur de la
maniéere suivante :
he, =h-C:P (136)
ou hee et h sont respectivement les profondeurs aprés correction de la compliance et

enregistrées par I'instrument, P la charge appliquée et C; le terme de compliance.

La compliance C; est accessible par la relation de Bulychev [563] qui relie la pente au début du

déchargement en fonction de l'aire de contact et du module réduit :

dP 2
[Pl - Zega
u ( dh)h:hmax \/E c (137)

ou S, est la rigidite du contact entre I'indenteur et le matériau lors du déchargement mesurée
au maximum de pénétration h,.. Ac est I'aire de contact projetée. E, est le module

d’élasticité réduit défini par :

—= e (138)

ol les indices i et m font référence aux caractéristiques de l'indenteur et du matériau.
La relation de Bulychev a été modifiée par Oliver et Pharr [49] puis par Hay et al. [59] qui

proposent d’écrire :

(1-2v)
dP 2 n/4 +0.1548cot g
Sy =(~*) =B-=ExWA il y=1 (1-v) (139)
dh h=hmax \/E (1—2\)) 2
n/2-0.8312cotg-——=
4(1—v)

ou l'angle ¢ est égal a 70,3° et représente le demi angle au so mmet du céne équivalent

possédant la méme aire de contact qu'un indenteur Vickers [60], c'est-a-dire

4tan2§=ntan2q> ou ¢ est le demi angle entre les faces opposées d'un indenteur

pyramidal soit 68°
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Mais Troyon et al. [61] ont suggéré de prendre un seul coefficient a tel que a = B.y, afin que celui-
ci prenne en compte linfluence du défaut de la pointe de lindenteur. Malheureusement,
I'introduction de ce coefficient unique n’est pas, nous semble-t-il, pertinente du fait que 'on ne
connait pas sa valeur a priori. Par contre, la valeur du coefficient O est connue méme si sa valeur
est encore sujette a discussion. En effet, dans un article trés récent, Antunes [57] rappelle que ce
coefficient est associé a la géométrie de I'indenteur comme I'a souligné Pharr et al. [58]. En
utilisant une simulation par éléments finis, King [55] donne une valeur trés précise a ce facteur de
correction pour des indenteurs non axisymétrique comme I'est 'indenteur Vickers. King [55] donne
la valeur de 1,0124. Apres King, d'autres valeurs de 8 ont été trouvées pour Vickers comme, par
exemple, 1,07 by Dao et al. [56]. Une étude récente menée par Antunes [57] basée sur des
résultats obtenus par simulations en trois dimensions en indentation Vickers sur plusieurs
matériaux avec une large gamme de propriétés mécaniques trouve un facteur de correction trés
proche de 1,05 qui semble, de plus, quasi indépendante des propriétés du matériau. Nous
retiendrons donc cette derniére valeur pour nos calculs. De plus, ie calcul du coefficient i est
assez simple a partir de la relation (36) puisqu’elle ne nécessite que la connaissance du

coefficient de Poisson. Ainsi, a partir de sa valeur de 0,3, nous calculons un coefficient "1 de 1,07.

Pour tenir compte du défaut de pointe de I'indenteur et pour éviter d’introduire un coefficient J que
F'on ne maitrise pas, nous proposons de considérer le défaut de I'indenteur dans le calcul de l'aire
de contact Ac de la relation (139). Pour cela, nous disposons aussi de plusieurs relations
présentées dans le chapitre bibliographie de ce document. Si le choix est possible, nous allons le
limiter au calcul de l'aire de contact ne nécessitant aucune introduction de paramétre de lissage au
contraire de ce que proposent par exemple Li et al. [66] ou Fisher-Cripps [52]. Notre choix va donc
naturellement vers la relation proposée par Krell et al. [79] qui ne fait intervenir gu’un parametre
correctif, noté hy, accessible par une étude sur la pointe de 'indenteur pénétrant dans un matériau
n'ayant pratiquement pas de retour élastique. La relation que nous proposons finalement d’adopter

est la suivante :

1
2-B-v-E, tank-y|(hc —h,)? —h3

Ci=C+ (140)

Pour vérifier cette relation, il convient de représenter la compliance, ou encore dh/dP, en fonction
du paramétre de profondeur 1/((hc-ho)*-ho?)"? de maniére & faire apparaitre une relation linéaire si
celle-ci se vérifie. La distance hy est estimée expérimentalement a partir de la valeur de ¢ mesurée
par une analyse en microscopie électronique a balayage en bout d’'indenteur comme le suggérent
Krell et Schéadlich [79]. Dans notre cas, la longueur caractéristique ¢ mesurée est égale a 0,2 ym

ce qui conduit a la valeur de 0,022 pym pour la valeur de la distance hq. La figure 77 représente
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linverse de la pente en fonction du parameétre de profondeur en utilisant la méthode d’Oliver et

Pharr et la méthode de la tangente.

095 v N T — T 7 T T
1 0 Tangente 1
0.4 O  Oliver & Pharr =
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2\ 4 ///@ 1
g %39 e 1
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2 024 et ]
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< 014 o ‘J
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Figure 77. Courbe représentant linverse de la rigidité de contact en fonction de l'inverse de la
profondeur pour I'échantillon de référence avec des charges appliquées variant de 1
az2sNn.

La figure 77 fournit deux informations importantes, i.e. le terme de compliance correspondant a
'ordonnée a lorigine et la pente de la droite permettant de remonter au module d’élasticité du

matériau.

En ce qui concerne la compliance, il est remarquable de noter sur cette figure que, quelque soit la
méthode utilisée, les points calculés par la méthode d'Oliver et Pharr et les points calculés par la
méthode de la tangente sont représentés par la méme droite en accord avec la relation (140). Ce
résultat est cohérent puisque les courbes au déchargement sont pratiquement linéaires. Ainsi, les
profondeurs calculées par la méthode de la tangente qui utilise les 15 premiers pourcents de la
courbe au déchargement et la méthode d’Oliver et Pharr qui s’appuie sur la résolution des

équations (29), (30) et (31) conduisent pratiquement a la méme valeur.,

La figure 77 indique par interpolation linéaire une valeur de 0,027 pm/N pour la compliance qui
permet de calculer le déplacement vrai, ou la profondeur vraie, de I'indenteur dans le matériau. La
relation a appliquer pour connaitre cette profondeur réelle est donc la suivante :

Nge =h-0027-P (141)

Pour montrer linfluence de ce terme correctif, nous avons collecté dans e tableau 22 les
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profondeurs présentées dans le tableau 21 3 partir desquelles nous recalculons les duretés en

utilisant les relations habituelles et en prenant soin de considérer le coefficient C adéquat.

P (N) 1 5 10 15 20 25

he (um) 2,333 | 5,225 | 7,430 | 9,125 | 10,500 | 11,685
H (GPa) 7,50 7,33 7,39 7,35 7,40 7,47

Oliver & Pharr

he* (um) | 2.253 | 5.085 | 7,230 | 8,875 | 10,210 | 11,355
H(GPa) | 804 | 789 | 7,81 | 7,77 | 7.83 | 7,91

Tangente

he (Um) | 2,613 | 5,975 | 8,520 | 10,495 | 12,060 | 13,865
HM (GPa) | 554 | 530 | 521 | 515 | 520 | 4,92

Martens

Tableau 22. Valeurs des profondeurs d'indentation corrigées avec la compliance et des valeurs
de dureté recalculées selon les méthodes d’Oliver & Pharr et de la tangente et le

calcul de la dureté Martens en fonction de la charge maximum appliquée.

La figure 78 reprend la figure 75 avec les duretés recalculées en tenant compte de la compliance.
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Figure 78. Duretés recalculées en tenant compte de la compliance selon les méthodes d’Oliver

et Pharr et de la tangente et dureté Martens en fonction de la charge appliquée.

Il est trés intéressant d’observer que la dureté recalculée en considérant la compliance devient
quasi constante indépendamment de la charge appliquée, excepté peut étre pour la charge de 1
N, qui doit traduire le début de I'effet de taille en indentation. Ce résultat est d’autant plus important

gu’il permet de retrouver la valeur de la dureté indiquée dans le certificat de calibration lorsque la
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dureté est calculée selon la méthode due & Martens. Nous verrons comment, dans la suite, nous
pourrons utiliser la compliance pour remonter a la dureté Martens calculée sur 'ensemble de la
courbe au chargement. Mais avant, nous étudions l'autre information capitale qui peut étre déduite
de la figure 77. Il s’agit en effet de la pente, égale ici a 0,772 ym?#N, dont 'expression permet de
remonter au module d’élasticité du matériau par lintermédiaire du module réduit. La valeur
calcuiée du module réduit est de 206 GPa. En conséquence, le module d’élasticité du matériau est
égal a 228 GPa, valeur qui s’écarte de la valeur de 242 GPa indiquée dans le certificat de
calibration. Cet écart provient a notre avis de deux différences essentielles entre la méthode suivie
par le laboratoire de calibration et la méthode proposée ici. La premiere vient de la valeur du
coefficient B initialement égal a 1,012, valeur indiquée par Oliver et Pharr mais qui a évolué depuis
faisant suite aux récentes recherches basées sur [l'utilisation d'outils numeériques pour sa
détermination, en particulier la méthode par éléments finis. B est considéré aujourd’hui égal a 1,05.
La deuxieme différence provient de la considération du défaut de la pointe de l'indenteur dans le
calcul, ou dans I'expression, de 'aire de contact. La figure 79 reprend ies points expérimentaux du
tableau 22 sans tenir compte de la correction sur l'aire de contact et représente l'inverse de la

rigidité en fonction de I'inverse de la profondeur.
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Figure 79. Courbe de l'inverse de la rigidité de contact en fonction de l'inverse de la profondeur
pour 'échantillon de référence pour des charges de 1 & 25 N sans tenir compte de la

correction de Krell [79] sur le calcul de I'aire de contact.

Cette figure montre que la linéarité est conservée et que les valeurs du coefficient Cs et de la pente
sont trés peu différentes de celles que nous avons caiculées précédemment et indiquées sur la
figure 77. Mais, le calcul dans les conditions originales probablement adoptées par le laboratoire

de certification (§=0,012) nous ont conduit & une valeur de 237 GPa (pente de 0,781 um?#N)
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comme l'indique la figure 79. Cette valeur est trés proche de celle du certificat et tend a confirmer
gue la différence provient des deux points que nous avons soulevés ici. Il reste cependant a
confirmer notre démarche par d'autres études systématiques de détermination de la valeur du
module d’élasticité par indentation instrumentée. Dans tous les cas, la valeur que nous trouvons
par cette méthode est beaucoup plus réaliste que les valeurs indiquées par le logiciel, qui
dépendent de la charge appliquée comme le montre bien la figure 76. Nous pensons que cet
écart vient de la dérive due a la déformation de l'instrument, cette dérive n’étant pas prise en
compte ici. Généralement, lorsque I'appareil est bien réglé, il n'y a pas de problémes particuliers
guant a la détermination de la profondeur ou de la vraie valeur du module d’élasticité mais il faut
étre vigilant si la valeur de la compliance évolue au cours du temps et par conséquent il est
nécessaire de faire des controles réguliers.

Dans ce chapitre sur la compliance, nous avons montré qu'il était trés important de connaitre sa
valeur de maniére a obtenir des valeurs représentatives de la dureté. En effet, le calcul de la
dureté Martens avec les profondeurs corrigées conduit & une valeur constante égale a la dureté
donnée par le laboratoire de contrdle. De plus, cette dureté est indépendante de la charge comme
l'a déja souligné Bickle [80] dans un article déja ancien, en discutant de I'effet de taille en

indentation conventionnelle.

Rappelons que robjectif est de calculer la dureté Martens sur I'ensemble de la courbe au
chargement. Nous avons soulevé P'effet trés important du fluage a la charge maximum. Si on veut
calculer la dureté a partir de tout point de la courbe au chargement, il est donc nécessaire de
prévoir I'accroissement de profondeur d( au fluage qui aurait eu lieu aprés un maintien de 15

secondes a la charge considérée. C'est I'objectif du prochain chapitre.

D.1.3 Etude du fluage par indentation.

Lors du maintien de la charge sur l'indenteur a la charge maximum, on observe trés souvent un
accroissement de la profondeur qui traduit le comportement au fluage du matériau. C’'est pourquoi
il avait été admis la régle générale du maintien pendant 15 secondes a la charge maximum aprés
avoir constaté sur la plupart des matériaux métalliques que la profondeur n’évoluait pratiquement
plus aprés cette durée de maintien. Sur P'échantilion que nous avons testé ici, nous avons
représenté sur la figure 80 I'accroissement de la profondeur d0 au fluage en fonction du temps de
maintien. On peut apporter plusieurs commentaires a la lecture de cette figure. Tout d’abord,
I'évolution de la profondeur en fonction du temps suit la forme classique généralement rencontrée
dans la plupart des cas [67-69]. On peut aussi remarquer que, au-dela de 10 secondes environ,
I'accroissement de profondeur tend vers une valeur constante qui dépend de la charge de
maintien. On note également que plus la charge est élevée, plus 'accroissement de profondeur est

important, ce qui suit les régles de la logique.
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Figure 80. Accroissement de profondeur due au fluage apres 15 secondes de maintien a la

charge maximum appliquée sur I'échantillon de calibration.

La question que Fon peut se poser maintenant est de connaitre l'influence de cette augmentation

de profondeur sur la valeur de dureté Martens. Il faut rappeler ici que les valeurs de dureté

Martens données dans les figures 21 et 22 sont obtenues au terme des 15 secondes de maintien.

La figure 81 montre comment varie la dureté entre 0 et 15 secondes d’application de la charge

maximum.
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Figure 81. Variation de Ja dureté Martens en fonction du temps de maintien et de la charge

maximum appliquée.
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Sur la figure 81, on observe finalement peu de variations de la dureté Martens entre 0 et 15
secondes d’application de la charge, la dureté variant approximativement en moyenne de 0,15
GPa. Si cette valeur peut paraitre relativement faible, nous verrons dans la suite qu'il est trés
important d’en tenir compte pour calculer la dureté Martens sur toute la courbe de chargement.
Dong, l'idée qui est développée dans la suite est de calculer 'augmentation de profondeur obtenue
apres 15 secondes de maintien en fonction de la charge appliquée sachant que nous ne
cherchons pas a décrire avec précision le comportement en fluage du matériau testé. La relation
gue nous voulons proposer doit étre applicable quelque soit ie niveau de chargement et donc tenir
compte de la charge. Mais elle doit aussi étre écrite en fonction de parameétres liés au matériau ou
aux propriétés mécaniques de Findenteur, qui sont aisément accessibles. Dans un premier temps,
nous analysons les lois de Zen et Weng [135] qui proposent de relier la dureté au temps selon une

loi puissance de forme générale :
H(t):K-t‘% (142)
ol H(t) est la dureté Martens instantanée, K une constante que les auteurs expriment

differemment en fonction de la vitesse de déformation, du module de cisaillement et d’'une

constante de dimension.

Indépendamment de F'expression du paramétre K, il est possible de représenter cette loi puissance
en représentant la dureté instantanée H(t) en fonction du temps dans une échelle logarithmique.
La figure 82 iliustre parfaitement cette relation et confirme bien qu’'une telle loi puissance est

utilisable pour décrire le fluage par indentation.

1,75 y T . T :

In(HV/G)

In(t) (t en s)

Figure 82. Variation du rapport H(t) en fonction du temps dans une échelle logarithmique.

Malheureusement, une telle relation ne peut étre que descriptive car il n'est pas possible
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facilement de relier le coefficient K a des données physiquement interprétables. If en est de méme
pour la valeur de I'exposant n constante et environ égale a 250, qui est tres éloignée des valeurs
obtenues par Zen et Weng [135] méme s'il s’agit d'un matériau différent. Il apparait donc difficile
d’'exprimer la variation de dureté due au fluage en fonction de la charge appliquée quelgque soit sa
valeur. C’est pourquoi, nous allons nous diriger vers les modeéles rhéologiques qui présentent
Pavantage de relier les paramétres impliqués dans les relations a des coefficients de viscosité ou a
des modules d’élasticité. Il est clair, comme nous Favons indiqué dans la bibliographie, que le
modéle rhéologique a 4 éléments associant ressorts et amortisseurs est le plus performant pour
représenter la variation des points expérimentaux. Ce modéle repris par Fischer-Cripps s’écrit

comme suit ;

E
h2(t)=ZPcote A 1—exp{—t—VD+—1—t (143)
2 Eo By Wl M

ou les paramétres E et n représentent respectivement des modules d'élasticité et des

coefficients de viscosité.

Méme si on peut regretter que ces coefficients ne soient pas reliés plus explicitement a des
propriétés rhéologiques du matériau ou du couple matériau-indenteur-instrument, nous avons
appliqué ce modele a toutes les charges maximum étudiées. La figure 83 montre un exemple de
lissage obtenue par application de la relation (143) aux résultats d’indentation obtenus a a charge

maximum de 25 N.
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o 192 Ny = 135450 GPas + 3572 |
] R*=0.99545 J
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0 3 6 9 12 15
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Figure 83. Variation du carré de la profondeur en fonction du temps de maintien et

représentation du lissage de ces points avec le modéle rhéologique a 4 éléments
présente par Fischer-Cripps [75].
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Nous pouvons constater sur cette figure que les points expérimentaux sont parfaitement
représentés par le modéle rhéologique a 4 éléments dont la forme mathématique est exprimée par
la relation (143). Nous avons donc rassemblé dans le tableau 23 toutes les valeurs des

coefficients d’élasticité et de viscosité en fonction de la charge appliquée.

P (N) 1 5 10 15 20 25
E, (GPa) 1660 320 160 100 80 60
Ev(GPa) | 128810 | 29910 | 13110 | 9530 7370 6 220
nv(GPa.s) | 103530 | 42520 | 19740 | 13330 | 12710 | 11200
nw (GPa.s) | 2478230 | 573750 | 336900 | 224 010 | 172580 | 135 450

Tableau 23. Valeurs des coefficients d’élasticité et de viscosité calculées par la relation (143)

appliquee aux différentes charges maximum étudiées.

Il est clair ici que les parametres sont trés étroitement liés a la charge appliquée. Pour trouver une
représentation mathématique de ces paramétres en fonction de la charge, nous avons représenté

leurs évolutions dans une échelle bi logarithmique (figure 84).
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Figure 84. Variation des paramétres en fonction de la charge maximum dans une échelle bi-

logarithmique.

La figure 84 montre trés bien que les variations de ces 4 paramétres obéissent a une loi
puissance qui se présente sous la forme :
K=Kg-P4 (144)
ou Kq est la valeur du parametre K lorsque la charge P est égale a 1 N et q une puissance

comprise entre 0,75 et 1 selon le paramétre considéré.
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Le tableau 24 reprend les valeurs de K; et de q pour les quatre paramétres étudiés.

Parameétre Eo Ev v u
Ko 1660 | 129830 | 110860 | 2485 500
q 1 0,96 0,73 0,89

Tableau 24. Valeurs des coefficients K, et q de la loi puissance représentant I'évolution des

paramétres E,, Ey, ny et ny en fonction de la charge.

Les résultats obtenus par I'utilisation du modéle rhéologique a 4 éléments montrent que ce dernier
est tout a fait adapté a la représentation mathématique des points expérimentaux. Il est
effectivement possible d'intégrer la variation des parameétres avec la charge selon cette loi
puissance dans un modéle plus global pour calculer 'augmentation de profondeur a toute charge
d’indentation. Cela complique singuliérement Yécriture de la relation (146) mais elie reste malgré
tout applicable. Par contre, on peut regretter du point de vue physique que les coefficients, que ce
soient ceux relatifs aux modules d’élasticité ou aux coefficients de viscosité, ne soient pas plus
explicitement liés aux propriétés du matériau étudié. C’est pourquoi on se propose de développer
un modéle rhéologique en remplacement des modéles proposés par Vandamme [71], Shen [72],
Anand [73] ou encore Fischer—Cripps [75] qui sont, de la méme maniere, pas completement
convaincanis méme si, on le rappelle, ils représentent parfaitement I'évolution des points
expérimentaux. Le modéle que nous proposons doit &étre e plus simple possible et, en particulier, il

doit faire intervenir le module réduit dont on connait ta valeur.

Pour cela, nous nous appuyons sur les modéles de Kelvin-Voigt et de Kelvin-Voigt combiné aprés
avoir retiré le ressort placé préalablement en série. Pour pouvoir le retirer sans introduire un
probleme d’interprétation mathématique et exprimer 'augmentation de profondeur en fonction du
temps, il faut analyser ia variation de profondeur en termes d’accroissement, et non considérer
directement la profondeur. il faut donc considérer qu’a t=0 s, la variation de profondeur est nulle.
Ainsi, dans les modeles, un amortisseur doit étre placé en série ou en paralléle pour empécher
toute déformation a l'origine. Cela revient aussi a ne pas considérer I'histoire du chargement du
matériau jusqu’a la charge maximum. Cette histoire sera prise en compte implicitement dans les
coefficients de la nouvelle loi rhéologique. A partir de ces considérations générales, nous avons
donc construit notre assemblage sur la base d’association de ressorts et d’amortisseurs comme

indiqué sur la figure 85.
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(a) (b)

Figure 85. Modéles de fluage viscoélastique linéaire représentant en (a) uniquement

I'échantillon et en (b) le couple échantillon/instrument.

Pour obtenir les lois de comportement associées a ces modéles rhéoiogiques, nous cherchons la

solution en termes de contrainte et de déformation. Les solutions générales s’écrivent :

-
elt)=op A 1-exp —tEEi
| Er R

e(t)=o¢ 1 1-exp —t53 +lt
Er R ) W

ou les indices R et | font référence respectivement aux modules réduits, comprenant le

(145)

matériau et 'indenteur, et aux coefficients de viscosité de l'instrument.

On remarque ici que la définition des assemblages considere le module réduit par lintermédiaire
du ressort. Les inconnues sont donc le, ou les, coefficients de viscosité selon le modéle retenu.
Mais avant de les calculer, il faut expliciter les termes « déformation » et « contrainte » en les
appliquant au cas de l'indentation. La contrainte o, est la contrainte d’écoulement qui est reliée
directement a la dureté Martens par un facteur de proportionnalité comme I'a montré Tabor [29].
La déformation, quant a elle, peut étre définie comme la variation relative de profondeur
d’indentation déja considérée par Li et al. [66] dans l'interprétation de résultats au fluage par
indentation. Dans ces conditions, la contrainte et la déformation s’écrivent comme suit :

_HM _ P (t)zﬁg:_(t)_”_%_c

G, = e
°7Cc 2643.c.h ©t (146)

hCC
ou he, est la profondeur corrigée tenant compte de la compliance. Elie est calculée a t=0 s.
La constante 26,43 est la constante relative a l'aire de contact réelie du caicul de la dureté

Martens. La constante C correspond, quant a elle, a la constante de Tabor [29].
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Ainsi, en combinant les relations (145) et (146), nous pouvons écrire :

hee(t)=hee :__P__ " 1—-exp —tgﬂ
26.43-C-hec | ER R

c (147)
neolt)-hee ~——P——| (1 exg] cER | 1
26.43-C-hy, | Er MR, M

ou seuls les coefficients de viscosités, nr et n;, sont a déterminer puisque la constante C est

a priori égale a 2,8 d'aprés Tabor [29] et le module réduit, Er, égal a 206 GPa d’apres les

calculs sur la compliance dans le paragraphe précédent.

Afin de valider le modéle, nous laissons la constante C de Tabor [29] libre de varier de maniére a
voir si elle tend ou non vers une valeur proche de 3. Nous allons donc représenter les points
expérimentaux avec les relations (147) relatifs aux modéles a 2 ou 3 éléments en déterminant les
coefficients de viscosité et la constante C par lissage. A titre d'exemple, la figure 86 montre les

résultats obtenus pour les tests de fluage réalisés a la charge maximale de 25 N.

0,14 ——
1 o 25N
0,12- i
0104 ]
2- 0.08 - Modéle a 3 éléments : |
o C=48+0.05
=¥ 0.06 n, =305 GPas £ 8
D] n,, = 4400 GPa.s = 80
=
R . -
e 0.04 Modéle 4 2 éléments :
= C=3.1%0.05
0,02 - n, =638 GPas= 10 .
0,00 -
0 3 6 9 12 15
tens

Figure 86. Accroissement de la profondeur d’indentation due au fluage par application de la
charge maximale de 25 N, pendant 15 s, et représentation des modéles rhéologiques

a 2 et 3 éléments.

La figure 86 montre bien, et logiquement, que le modéle a 3 éléments permet de mieux
représenter I'évolution des points expérimentaux par rapport au modéle & 2 eléments. Dans les
deux cas, nous nous intéressons a l'étude de la variation du parametre C et des coefficients de
viscosité en fonction des charges maximales appliquées. Nous avons regroupé ces valeurs dans
le tableau 25.
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P (N) 1 5 10 15 20 25 Moyenne

C 257 128212791299 )|309 308, 29%0,2
nr (GPa.s) | 489 | 594 | 546 | 532 | 644 | 638 570 £ 60

2 éléments

c 4,00 | 452 | 4,06 | 441|470 | 481 | 44203
3 éléments | ns (GPa.s) | 151 | 233 | 273 | 248 | 326 | 305 | 26060
ni (GPa.s) | 4 139 | 4016 | 5213 | 4900 | 4805 | 4400 | 4600 % 470

Tableau 25. Valeurs et moyennes du coefficient C et des coefficients de viscosité en fonction de

la charge appliquée.

La lecture de ce tableau est trés intéressante car elle nous donne plusieurs informations
essentielles. D’'une part, le lissage des courbes par le modele rhéologique que nous proposons
conduit a une valeur du coefficient C de Tabor [29] proche de 3, valeur indiquée par Pauteur. Le
choix du module réduit peut étre ainsi validé car il permet de retrouver la bonne valeur de la
constante. De plus, l'autre résultat trés intéressant est le fait que ces coefficients, que ce soit la
constante C ou les coefficients de viscosité, ne varient pas ou peu en fonction de la charge
appliqguée au contraire des coefficients du modéle rhéologique suggéré par Fischer-Cripps [75].
Cela est principalement di au fait que nous considérons 'accroissement de profondeur et non la
valeur réelle atteinte par le pénétrateur. En d’autres termes, les courbes de fluage représentées
sur la figure 86 commencent a 0 alors que celles de la figure 83 commence a la valeur atteinte a
la charge maximum avant le maintien. On peut ainsi s’affranchir de cette dépendance et proposé
un modele simple dans lequel les coefficients de viscosité peuvent étre obtenus par un seul essai
d’'indentation instrumenté. Malgré tout, on peut s'interroger sur les valeurs des coefficients de
viscosité dont les valeurs trés élevées peuvent surprendre. En réalité, trés peu d’études ont été
entreprises sur le comportement en fluage de matériaux trés peu sensibles a ce type de
comportement. On peut toutefois citer les travaux de Vandamme [71] qui, utilisant les modéles de
Maxwell, obtient les valeurs de 260 GPa.s et de 2580 GPa.s pour les deux coefficients de viscosité
sur une péate de ciment. Ces valeurs sont d’'un ordre tout a fait comparable a celui que nous
trouvons, nous pouvons donc proposer ces valeurs pour décrire le comportement en fluage par

indentation de acier étudié.

Comme les coefficients sont indépendants de la charge appliquée, il est désormais possible de
généraliser le calcul de la profondeur d’indentation due au fluage de maniére continue, c'est-a-dire
entre 0 N et la charge maximale. En conclusion, nous proposons de calculer la profondeur
d’indentation corrigée, appelée hy, en fonction de la compliance C; et du déplacement di au fluage

Ahguage de la maniére suivante :
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hy =h~C¢ -P+Ahfyage (148)

P 1 E 1
avec Ahfluage :hcc(t)_hcc = —| 1-exp —t=R |+ —t (149)
26.43-C-(h—C¢P)| Eg R n

ol h est la profondeur de pénétration enregistrée a chaque charge P, t est le temps de
maintien, ici 15 s. Les autres parametres, Eg, ng €t n,, ont les valeurs moyennes indiquées

dans le tableau 26.

Nous venons de voir qu’il était possible a chaque charge appliquée de corriger la profondeur
d’empreinte en tenant compte de la compliance de I'instrument et de prévoir I'accroissement de
profondeur di au maintien a la charge donnée. Nous disposons alors de la profondeur adéquate
pour calculer la dureté Martens sur 'ensemble de la courbe au chargement. Le détail du calcul fait

'objet du prochain paragraphe.

D.1.4 Calcul de la dureté Martens en continu.

La dureté Martens, HM, est définie comme le rapport de la charge appliquée sur l'aire de contact
réelle. Lorsque celle-ci est calculée a partir de la profondeur de pénétration corrigée h,, qui
considére la compliance du bati ainsi que le fluage, nous pouvons écrire :

P

HM=—
26.43-h? (150)

ou HM est exprimée en MPa si la profondeur d’indentation, h,, est donnée en mm et la

charge P en N.

Dans le calcul de la dureté Martens qui s’appuie ici sur la profondeur d’indentation, nous devons
prendre en compte I'imperfection géométrique de I'indenteur car la forme arrondie de la pointe va
modifier la profondeur atteinte. Nous disposons la encore de plusieurs lois nous permettant de
corriger la profondeur en incluant un terme correctif pour décrire 'arrondi de la pointe. La relation
la plus facile que nous avons déja appliqué est celle proposée par Krell [79], celle-ci ayant été
utilisée pour exprimer le terme de rigidité a partir duquel nous avons calculé la compliance. Ainsi,

la profondeur que nous proposons d'utiliser pour le calcul de la dureté est la suivante :
hZ, =(h, —hy)* —hj (151)
ou hgy est la profondeur corrigée, h, la profondeur qui tient compte de la compliance et du

fluage. La profondeur hy a la valeur de 0,022 ym précédemment définie.

Finalement, nous suggérons de considérer la profondeur hy & la place de la profondeur h; dans le
calcul de la dureté Martens de la relation (150).

Pour représenter I'évolution de ia dureté Martens, nous avons choisi arbitrairement la courbe
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d’indentation obtenue avec une charge maximale de 20 N. Cela est rendu possible du fait que
toutes les courbes se superposent dans leur partie relative au chargement comme nous I'avons
constaté sur la figure 74. On note aussi une iégere différence en termes de dureté Martens
obtenue par la courbe de chargement a 25 N, c’est pourquoi nous I'avons volontairement écarté
de Pétude de la dureté Martens, mais il serait logiquement préférable de considérer la charge la
plus élevée de maniére a obtenir le maximum d’informations.

En paralléle, pour confirmer les résultats trouvés par I'indentation instrumentée, nous avons
effectué des essais de dureté conventionnelle avec des charges d’indentation couvrant au mieux
la plage de 0,1 a 20 N, étant donné que nous ne pouvons appliquer des charges plus faibles avec
notre appareil d’'indentation conventionnelle. Les résultats obtenus sont rassemblés dans le

tableau 26. Ces résultats ont été trouvés aprés trois essais réalisés a chaque charge.

P (N) 0,10 | 0,25 | 0,50 1,0 2,0 3,0 5,0 10,0 20,0

d (um) 475 | 7,84 | 11,88 | 17,62 | 2554 | 31,56 | 41,36 | 58,68 | 82,50

+ 0,11 | 0,15 | 0,13 0,16 0,18 0,15 0,16 0,24 0,30

HU (GPa) | 8,05 | 7,39 | 644 5,85 5,57 5,47 5,31 5,28 5,34

+ 0,30 | 0,21 0,12 0,10 0,08 0,05 0,04 0,05 0,04

Tableau 26. Valeurs des diagonales d’empreinte et calculs des duretés Vickers correspondantes

obtenues en indentation conventionnelle.

La dureté Martens est calculée avec la relation (150) qui tient compte de toutes les corrections,
compliance, fluage, défaut de l'indenteur. Cette dureté est calculée tout au long de la courbe de
chargement, c'est-a-dire lorsque lindenteur est encore en contact avec le matériau. Dans ces
conditions, le matériau épouse parfaitement la forme de I'indenteur. C’est pourquoi la profondeur
d’empreinte est reliée a la diagonale par la relation classique déduite de la géométrie de
lindenteur. Alors, les valeurs de la dureté Martens et de la dureté Vickers doivent étre les mémes
puisque les relations découlent 'une de l'autre par lintermédiaire de cette simple relation
géométrique, c'est-a-dire, h=d/7 environ. Nous pouvons donc comparer directement les deux
nombres de dureté comme le montre la figure 87 sur laquelle sont conjointement représentées la
dureté Martens calculéee sur I'ensemble de la courbe au chargement de I'essai d’'indentation
instrumentée réalisée a8 20 N et la dureté Vickers dont les valeurs sont rassembiées dans le
tableau 26.

De maniére a mieux apprécier les améliorations dues & chaqgue correction, nous avons représente
sur la figure 87 la dureté Martens calculée a partir de la profondeur enregistrée (h), de la

profondeur qui considére la compliance de Finstrument (h¢.), de la profondeur corrigée en ajoutant
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Paugmentation de profondeur due au fluage (hy) et enfin de la profondeur qui tient compte de
limperfection geomeétrique en bout d’indenteur (h,). Chaque correction étant ajoutée a la

precédente de maniere a visualiser ce que 'on peut désigner par I'incrément de correction.

8§ T ' T " T T T T T T T g
= T = H(h)
S
@) % * H(hcc)
@ 7 : i o H(ht) 4
> | - Hiy
T % Indentation Size Effect o HV
264 B T i
£ HM, = 5,45 GPa
& ¢
2 % o i T e S e ,,,,,,,,,,,,,,,,,/,,/, vory] |
D s5- HM, = 5,33 GPa |
O S—
o]
=2
[

4+ T T T T T T T T T T g

0 3 6 9 12 15 18 21

Charge appliquée P (en N)

Figure 87. Duretés Vickers conventionnelles et universelles en fonction de la charge P. La
dureté universelle est calculée a partir de la courbe de chargement des différentes

profondeurs corrigées (h, hg, hys et heg).

La premiére remarque que nous pouvons faire est que l'utilisation des données non traitées de la
profondeur conduit & une dureté Martens qui varie de fagon continue avec la charge appliquée. En
fait, elle ne respecte pas la condition avancée par Blckle [89] qui confirme que le nombre de
dureté n’évolue plus au-dela d'une certaine charge, généralement voisine de 10 N. Ce résultat est
d’allleurs confirmé par la variation de la dureté Vickers qui montre bien que sa valeur ne change
plus pour une charge supérieure a 5 N. Mais nous ne disposons ici que de deux valeurs au-dela
de cette charge. On voit d’'ailleurs les limitations de l'indentation conventionnelle pour discuter de
leffet de taille en indentation vu le faible nombre de données disponibles. Pour la dureté Martens,
on peut constater aussi sur cette figure que sa valeur devient constante dés qu’une correction est
apportée a la valeur de la profondeur. La charge critique donnant une dureté constante est trouvée

voisine de 8 N.

Pour ce qui concerne les valeurs de dureté aux charges élevées, la dureté Martens de 5,45 GPa
correspond a celle calcuiée avec la compliance. Cette valeur de dureté plus elevée, que I'on peut
qualifier d’instantanée, est attendue parce qu’elle n’inciue pas le maintien a la charge appliguée.
On peut utiliser cette valeur pour discuter des évolutions de dureté mais elle n’est pas comparabie
avec la dureté Vickers. Par contre, si on prend maintenant en compte le fluage par application de

la charge pendant 15 secondes, la profondeur résultante est naturellement plus élevée et, par
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conséquent, la dureté plus faible. C'est ce que nous pouvons observer sur la figure 87 ou la
dureté Martens passe de 5,45 a 5,33 GPa. Il faut dire que cette diminution n’est pas importante,
légérement plus élevée que I'écart type. Par contre, la prise en compte du fluage est trés
importante puisque les valeurs de dureté que I'on retrouve sont les mémes que celles obtenues en
indentation conventionnelle. On peut d’ailleurs bien le voir en comparant cette valeur de 5,33 GPa
aux valeurs de dureté Vickers obtenues pour les charges appliquées de 5, 10 et 20 N rassemblées

dans le tableau 26 et dont la valeur moyenne est égale a 5,31 GPa.

Ce résultat est trés satisfaisant a ce stade de I'étude. Mais on peut alors s’interroger sur la
nécessité de prendre en compte les imperfections du bout de l'indenteur. En effet, sur la figure 87
et pour les charges élevées, aucune différence n’est visible entre les valeurs de dureté Martens,
tenant compte ou non de l'arrondi du bout d’empreinte. Les courbes semblent effectivement
superposées. On peut alors se demander pourquoi faire cette derniére correction qui n’influe
finalement que sur quelques dizaines de nanomeétres. La réponse a cette question se trouve dans

fanalyse de I'effet de taille pour les charges d'indentation plus faibles.

Pour représenter cet effet de taille, nous disposons de beaucoup de relations mathématiques
basées sur des considérations physiques plus ou moins pertinentes. Comme nous ne cherchons
pas ici a discuter des valeurs déduites de I'analyse ISE, nous proposons d'utiliser la relation de Nix
et Gao [92, 93] pour représenter I'évolution de la dureté en fonction de la profondeur. Cette
relation est batie sur la théorie du gradient de plasticité. Elle est certainement une des plus
utilisées dans ce domaine. La figure 88 représente donc la variation du carré de la dureté Martens

en fonction de l'inverse de la profondeur pour respecter la relation suivante :

2 *
HM h
— | =1+— (152)
HM h

ou HM, est la dureté Martens absolue et h* une profondeur caracteristique de l'effet de taille

et du matériau analysé.

Comme nous lavons fait pour représenter la dureté Martens avec la charge appliquée, nous
analysons l'effet de taille en utilisant tous les types de correction pour montrer la-encore le
bénéfice de chacune d'entre-elles. Tout d’abord, avant de comparer les courbes, on peut
remarquer que le nombre de dureté atteint pour les trés faibles charges est trés élevé, proche de
40 GPa selon la correction apportée a la profondeur. Cette valeur est trés éloignee de la dureté
absolue voisine de 5 GPa. Cependant, lorsque les corrections sont realisées, ce nombre de dureté

peut décroitre dans une proportion importante puisqu’il peut chuter jusqu’a 25 GPa.
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Figure 88. Dureté Martens et dureté Vickers au carré en fonction de linverse de la profondeur
pour 'ensemble des points de la courbe au chargement dans une représentation due
a Nix et Gao [92, 93].

D’autre part, on peut remarquer que seule la correction compléte sur la profondeur peut conduire a
une représentation linéaire selon le modéle de Nix et Gao [92, 93]. On voit donc ici sans ambiguité
gue la correction de Krell [79] ou une correction équivalente sur la forme arrondie de la pointe de
Pindenteur se justifie, ou tout au moins, améne a réfiéchir quant & une analyse approfondie de
Peffet de taille en indentation. En effet, des auteurs comme Ro et al. [136] ont discuté de tel
phénomeéne pour expliquer une non-linéarité dans la représentation de Nix et Gao. Méme si cela
peut étre veérifié dans certaines situations particuliéres, nous préconisons d’étre prudent et de bien
vérifier la mesure et les corrections a apporter sur la valeur de la profondeur considérée avant

d’'analyser cet effet.

De plus, a la lecture de la figure 88, on peut noter que la dureté Vickers, dont-les points sont
situés en bas et a gauche de la figure, ne peuvent représenter correctement l'effet de taille méme
si on observe a une échelle agrandie que les points de dureté Vickers suivent aussi une loi linéaire
dans la représentation de Nix et Gao. C'est ce que montre la figure 89 qui limite la valeur
maximum de la dureté a 8 GPa pour une profondeur minimum de 1 pm. A ce grossissement de la
figure 88, I'ensemble des points de dureté pourrait étre représenté par une droite mais on
remarque ici que la dureté Vickers conventionnelle suit la dureté Martens corrigée avec le plus
haut degré de correction. On montre aussi, a titre de curiosité, que la dureté calculée avec
uniquement la profondeur d’enregistrement est la seule a montrer une droite pour les charges
élevées. Malheureusement, cela n’a, nous semble-t-il, aucune signification physique utile a la

comprehension des mécanismes de déformation en indentation.
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Figure 89. Dureté Martens et dureté Vickers au carré en fonction de l'inverse de la profondeur
pour un niveau de chargement élevé (H < 8 GPa et h > 1 um) dans une

représentation due a Nix et Gao [92, 93].

En conclusion, on voit bien que la dureté Vickers et la dureté Martens suivent la méme droite en
confirmant aussi que la dureté est constante pour les trés grandes charges. Ce qu’il faut bien noter
c'est qu'il a fallu environ 25 essais d’indentation de 1 minute chacun pour construire la courbe de
dureté conventionnelle pour ne pouvoir finalement discuter qu'avec peu de précision de l'effet de
taille dd au manque de données expérimentales. D'un autre cbté, il nous a suffit d'une seule
courbe de chargement moyennant quelques corrections pour construire la méme courbe mais
avecC une precision sans comparaison d(i au grand nombre de points expérimentaux. Il nous
semble donc opportun de construire ce genre de courbe de dureté pour discuter plus valablement
de l'effet de taille. C’est pourquoi nous avons été plus loin en utilisant d’autres modéles, en
particulier ceux de Chong [94, 95] et Abu Al-Rub [104] pour analyser I'ISE. A titre de rappel, les

relations (153) et (154) suivantes sont celles proposées respectivement par ces auteurs :

*

HM h
AM g (153)
HM, h
B «\B/2
HM h
— | =1+ — (154)
HMq h

Comme nous l'avons signalé dans le chapitre bibliographie, l'intérét de la relation d’Abu Al-Rub
[104] est de pouvoi'r retrouver la relation de Nix et Gao [92, 93] ou de Chong [94, 95] si la valeur
de I'exposant B est égal respectivement a 2 ou a 1. Nous avons appliqué ces deux relations plus
celle de Nix et Gao a 'ensemble de nos résultats en utilisant chaque type de correction. Le
tableau 27 collecte les valeurs de I'exposant, B, de la dureté Martens absolue, HM,, et de la

profondeur caractéristique, h*.
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Type de Profondeur | B | HM, (GPa) | h*(um) | R?

L, 1 2,48 7,98 | 0,984
1: Enregistrée
h 2,88 8,65 | 0,968
8.60 5,00 4,20 | 0,913
1 2,62 7,90 | 0,976
2: 1+compliance
3,82 4,68 | 0,973
hCC
5.53 5,46 2,29 | 0,971
1 3,02 4,35 | 0,985
3: 2+fluage

h 3,97 3,81 | 0,976
' 425| 533 1,97 | 0,985
1 3,86 1,16 | 0,994
4: 3+défaut indent. 2 515 1,00 | 0,988
hee 1.74 4,87 1,13 | 0,993

Tableau 27. Valeurs des parametres d’interpolation des modeles ISE de Nix et Gao [92, 93],
Chong et Lam [94, 95] et de Abu Al Rub [104].

La premiére observation tirée de ce tableau est que, gquelque soit le modeéle utilisé, le coefficient de
corrélation est trés correct. Cela veut dire que la zone ou la dureté Martens est constante n'a que
peu d’influence sur la corrélation linéaire des autres points expérimentaux. Cette zone apparait
négligeable devant I'étendue de la linéarité et n'a que relativement peu d’effet sur la valeur de la
dureté absolue trouvée par extrapolation. Cela permet d’écarter les modéles pour lesquels la
dureté Martens absolue est trouvée égale a la moitié de la valeur de 5,3 GPa bien mise en
évidence sur la figure 87. Dans ces conditions, cela permet de ne retenir que le modéle de Abu
Al-Rub [104] pour les corrections partielles 1, 2 et 3 du tableau 27 et Nix et Gao pour la correction
4. Pour Abu Al-Rub [104], 'exposant 3 est largement supérieur a2 excepté pour la correction
compléte. Cela ne nous semble pas avoir de signification physique puisque l'on attend un
coefficient compris entre 1 et 2. Donc, il semble que seule la correction finale nous conduise a des
résultats cohérents. Notons également que les coefficients § et h* sont décroissants lorsque I'on
incrémente le degré de correction. A tel point que la profondeur critigue, h* passe
progressivement de 8 um a 1 ym. Cette derniére valeur nous permet d'ailleurs d’écrire la relation

de Nix et Gao de la fagon suivante :

2
HM 1
— | =1+- (155)
HM,q h

Ce résultat trés intéressant nous conforte dans l'idée d’effectuer toutes les corrections décrites ici

pour aboutir & une valeur de dureté Martens représentative du matériau étudié. Dans le chapitre
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suivant, nous mettons en pratique ces méthodes de calculs de la dureté Martens a partir des
courbes de chargement instrumenté avec des charges maximum irés élevées. Ceci est appliqué

aux échantillons décarburés trempés puis revenus.

D.2 Application a la décarburation.

Comme nous venons de le voir, une étude systématique par indentation nécessite une référence
obtenue sur un matériau vierge de tout type de défaut. C’est pourquoi la premiére partie de ce
chapitre est consacré a la mise en place et a la validation du protocole d’analyse du matériau sain.
Il s’agit de déterminer la compliance et le comportement au fluage du couple matériau/instrument.
Il s’agit aussi de confirmer si la méthode de calcul de la dureté Martens conduit toujours a une
valeur quasi-constante lorsqu’elle est caiculée sur toute la phase de chargement. A partir de ces
différents points qui seront de nouveau précisés, nous analysons l'effet de la décarburation a partir
de l'évolution de la dureté Martens calculée sur toute la courbe au chargement. Puis, nous
discutons des effets combinés, pour les charges les plus faibles, de I'effet de taille et de l'influence

de la décarburation.

De plus, nous avons mis en evidence dans le chapitre relatif a la mesure conventionnelle de ia
dureté que les grandes profondeurs affectées par le phénomeéne de décarburation rendaient
nécessaire I'utilisation de charges d'indentation trés élevées. C'est pourquoi les essais
d’indentation instrumentée ont été réalisés au Laboratoire de Recherche LARMAUR de Rennes
qui dispose d’'une machine d’essais avec une capacité maximum de 200 N. Cela nous a amené a
déterminer les caractéristiques de leur appareil en termes de compliance et de comportement a la

charge maximum pendant le temps de maintien.

D.2.1 Etude du matériau sain.

Pour étudier le comportement de la machine et du matériau, nous avons réalisé différents essais
d'indentation instrumentée a des charges maximum réguliérement espacées entre 25 et 200 N. Le
choix de ces charges s’est imposé par le systeme de mesures du déplacement qui limite la
précision sur la profondeur atteinte par I'indenteur pour les plus faibles charges et d’autre part par
rapport a la capacité maximum de linstrument. Pour étudier le fluage, la charge maximum a été

maintenue pendant 45 secondes.

La figure 90 rassemble I'ensemble des courbes charge-décharge obtenues dans ces conditions
sur le materiau sain. Cette figure montre clairement que les courbes au chargement se
superposent. Pour certaines courbes, la fin du déchargement n'est pas représentée car plusieurs

cycles ont été réalisés par le laboratoire entre 10 et 100 % de la charge maximum de maniére a
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minimiser les effets de la plastification de fond d’empreinte. Nous ne prendrons pas en compte ces

cycles dans la suite de I'étude.

220 -—
200
180 -
160 -
1401
120

Charge P (en N)

I 1 I 1 | 1 l i I 1 I 1 ‘ 1 I
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<
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Profondeur d'indentation h (en pm)

Figure 90. Courbes charge — profondeur obtenues par indentation instrumentée réalisée sur le

matériau sain soumis a difféerentes charges maximum d’indentation.

Pour déterminer la compliance en appliquant la méthode d’Oliver et Pharr [49}], on rappelle qu’il est

nécessaire de représenter la courbe au déchargement par une loi non linéaire sous la forme :
P=B(h~hs)" (156)
ou P est la charge appliquée et h la profondeur enregistrée. B et m sont des coefficients

dépendants de la nature du matériau. Le déplacement total, h;, peut étre déterminé apreés le

retrait complet de l'indenteur ou obtenu par régression.

Comme il est précisé par les auteurs et généralement admis par les constructeurs, en particulier
CSM Instruments, cette représentation mathématique doit se faire entre 40 % et 98 % de la charge
maximum de maniére a éliminer les effets possibles du fluage a la charge maximum (apparition
d’'un nez au tout début du déchargement) et pdur ne pas prendre en compte la « virguie » a la fin
du déchargement correspondant ie plus souvent a un artefact de mesure da a 'appareil lui-méme.
Dans ces conditions, nous avons lissé toutes les courbes au déchargement présentées sur la

figure 90. Les valeurs des paramétres de lissage obtenus sont coliectées dans le tableau 28.
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Pmax (N) 25 50 75 100 | 125 150 | 200

Rmax (kM) | 14,1 | 20,1 | 24,3 | 28,8 | 31,7 | 351 | 41,0

“h¢ (pm) 11,7 | 170 | 20,4 | 24,2 | 266 | 29,3 | 34,5

B 7.4 11,56 | 12,7 | 13,2 | 152 | 150 | 17,9

m 141 | 1,28 | 1,30 | 1,31 | 1,30 | 1,31 | 1,29

Tableau 28. Valeurs des coefficients de lissage de la loi puissance d’Oliver et Pharr [49].

Les valeurs de hna sont obtenues par lecture directe de I'enregistrement, elle tient compte du
maintien a la charge maximum pendant 45 secondes. Les autres paramétres sont obtenus par
lissage. On peut remarquer que 'exposant m est sensiblement constant et égal a 1,3. Il suit donc
les hypothéses des auteurs comme quoi ce paramétre n’est fonction que de la nature du matériau.
Il n'en est pas de méme pour le coefficient B qui croit avec la charge maximum ou la profondeur
maximum. A titre de curiosité, il correspond a environ la moitié de la profondeur h;. On peut aussi
remarquer que le rapport de la profondeur maximum, h..., sur la profondeur caractéristique, h;, est
constant et égal a 0,84. Dans ce qui suit, nous nous intéressons seulement a la détermination de
la compliance qui s’appuie sur cette loi puissance. Mais pour cela, il faut connaitre au préalable la
pente, Su, calcuiée a fa profondeur maximum. Elle correspond a la dérivée de la relation (156),
soit :

=h =

Il faut aussi calculer h, a partir des coordonnées du point maximum et de la pente Su de la

Su m-B-(h,,, —h)™" (157)

maniere suivante :

Pmax

he =hpax — € g, avece égal a 0,75 pour un indenteur Vickers (158)

Le tableau 29 rassemble ces valeurs et rappelle pour mémoire les valeurs des coordonnées du

point maximum.

Pmax (N) 25 50 75 | 100 | 125 | 150 | 200
hmax (MM) 14,1 | 20,1 | 24,3 | 28,8 | 31,7 | 351 | 41,0

S, (N/um) 14,9 | 202 | 248 | 27,8 | 322 | 339 | 39,7

h, (um) 12,8 | 18,2 | 22,0 | 26,1 | 28,8 | 31,8 | 37,2
Ac=245h2(x10%pm?) | 4,0 | 81 | 11,9 | 16,7 | 20,3 | 24,8 | 33,9

Tableau 29. Valeurs des coefficients de lissage de la loi puissance due a Oliver et Pharr [49].
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Pour déterminer la valeur de la compliance, il faut représenter l'inverse de la penie en fonction soit
de linverse de la racine de la profondeur ou de l'inverse de Vaire projetée de I'empreinte. Nous
avons choisi ici de représenter sur la figure 91, (1/Su) en fonction de (1/Ac®®) en accord avec la

relation présentée dans la partie bibliographique de ce document :

1 N 1
__:Cf+__._-—_.___ 159
Sy 2 By-ER YAc (159)

ou Eg est le module réduit et § et y des constantes qui prennent respectivement les vaieurs

de 1,05 et 1,07 comme nous I'avons montré auparavant.

0,08 T T T T v T v T v T
J
//‘

— 0,06 el -
£ e
= - .
Z _-7"\pente = 4,0483 um’/N
c 0,044 M .
) "
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v= /.
N 0,02 L .
-« e
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T T T T M
0,000 0,003 0,006 . 0,009 0,0212 0,015 0,018
.5
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Figure 91. Courbe de l'inverse de la rigidité de contact en fonction de l'inverse de la profondeur

pour I'échantillon homogeéne.

La figure 91 nous fournit directement la valeur de la compliance, soit C; = 0,0036 um/N. Quant a la
valeur de la pente, elle nous conduit a la valeur du module réduit a Vaide de la relation (35). Le
calcul nous donne un module Eg égal a 194,8 GPa ce qui nous raméne a la valeur du module
élastique du matériau par la relation classique reliant le module réduit aux modules du matériau et
de l'indenteur avec les coefficients de Poisson respectifs. Nous obtenons la valeur de 213,6 GPa
en parfai{ accord avec le module d'élasticité attendu des aciers. Cette valeur sera par ailleurs
confirmée par les essais de traction (Voir chapitre IV). De nouveau donc dans I'expression de la
rigidité de contact, on valide la présence du coefficient d’Oliver et Pharr, B, et du facteur de

correction de Hays, v, en écartant la nécessité d'introduire le coefficient o suggéré par Troyon [61].

La deuxiéme étape de l'analyse concerne I'étude du fluage a la charge maximum. Avant
d’appliquer le modéle que nous. avons développé dans le chapitre précédent, nous avons
remarqué un probléme lié a la machine d’indentation instrumentée a ces niveaux de chargement

avec laquelle il semble difficile de maintenir la charge maximum constante. Ceci est en effet bien
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montré sur la figure 92 qui représente ia variation de la charge en fonction du temps de maintien
durant les 45 secondes. Cette dérive est expérimentale et nous n’en tiendrons pas compte dans la

suite étant donné gu’elle ne couvre que 0,6 % de la valeur de la charge maximale.

202,0 " T " T

201,6 4

201,24 -

200.8

200,4 4

Charge maximum (en N)

200,0 T T
0 15 30 45

Temps de maintien t (en s)

Figure 92.  Variation de la charge maximum en fonction du temps de maintien.

Pour appliquer notre modéle rhéologique & 3 éléments, nous représentons tout d’abord sur la
figure 93 'augmentation de la profondeur d’empreinte, noté Ah jusqu’a présent, en fonction du
temps de maintien. Puis, dans une deuxiéme étape, nous appliquons le modeie rhéologique. Il est
représenté par la courbe en trait plein sur la figure 93. Une nouvelle fois, notre modeéle permet de

bien représenter cet accroissement de profondeur en fonction du temps.

0,5 g T y T T T y T

Ah en pm

50

t(ens)

Figure 93.  Variation de l'accroissement de profondeur d’empreinte en fonction du temps de

maintien a la charge maximum de 200 N.
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Nous avons moniré auparavant que les coefficients du modéle sont independants de la charge
appliquée, c’est pourquoi nous ne déterminons ces coefficients qu'a partir d’'une seule courbe de
chargement, ici 200 N. Les valeurs obtenues pour le coefficient C et les coefficients de viscosité

sont présentées dans le tableau 30 :

P (N) 25

C 3,3

nw (GPa.s)| 390

m (GPa.s) | 22 900

Tableau 30. Valeurs du coefficient C et des coefficients de viscosité réduit et lié a l'instrument.

Les valeurs trouvées sont en accord avec celles obtenues avec lacier utilisé pour valider le
modeéle. Nous pouvons maintenant calculer la dureté Martens a partir de ces données en
appliquant la relation suivante :

P

M=—
26.43 - h? (160)

ou HM est exprimée en MPa si la profondeur d’indentation, h;, est donnée en mm et la

charge P en N.

Dans la relation donnant HM, la profondeur considérée est :

hy =h—C;-P+Ahgue (161)

P 1 E 1
Ahguace = Do (t) =g, = — | 1-exp| —t=B ||+ —t
avec fluage cc() cc 26.43-C»(h—CfP)[ER[ p{i TIR}J n :| (162)

A titre indicatif, nous rappelons les valeurs utiles a ce calcul, soit :
C: =0,0036 um/N
C =33
Er =194,8 GPa
nr = 390 GPa.s
m  =22900 GPa.s
t=15s

C’est donc a partir de ces valeurs que nous avons calcuié la dureté Martens du matériau
homogéne sur foute la courbe au chargement. Nous avons vu que les courbes au chargement se
superposent (figure 90). |l est donc inutile de calculer la dureté sur 'ensemble de ces courbes.
Nous avons donc limité notre étude a la courbe correspondant au chargement maximum appliqué,

celui qui est appliqué d’ailleurs aux échantilions décarburés. La figure 94 représente I'évolution de

168




fa dureté Martens en fonction de la profondeur d'empreinte corrigée, la charge variant de 0 a Pp,ay,

avec Pnax €gal 200 N.

6,0 — T v T T T y T
5.5
<
[l
]
=
L
= 504
T
4,5 T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50

h, (en pm)

Figure 94. Variation de la dureté Martens en fonction de la profondeur d’empreinte corrigée,
avec la dureté calculée sur 'ensemble de la courbe au chargement correspondant a

la charge maximum de 200 N.

Cette figure montre clairement qu'au-dela d’'une certaine charge, la dureté Martens calculée est
constante et égale a 4,7 GPa. La valéur de la dureté est plus faible que celle trouvée par
indentation conventionnelle (environ 5,2 GPa). Cet écart peut provenir du choix concernant la
considération du point zéro. Pour notre étude, ceci n’a pas de conséquence importante du fait que
toutes les courbes de chargement ont été analysées en suivant la méme procédure de calibration.
Dans la suite, nous considérons donc cette valeur de 4,7 GPa comme étant la dureté Martens &
coeur des échantillons décarburés. De plus, on remarque pour les plus faibles profondeurs
d’empreinte que la dureté Martens augmente traduisant I'effet de taille en indentation. Pour donner
un ordre de grandeur a ce phénoméne, la charge appliquée pour obtenir une profondeur de 10 ym
est légérement supérieur & 10 N. Elle est de 45 N pour la profondeur d’empreinte de 20 um. Cela
reste en accord avec les observations de Biickle [80, 81] sur ia valeur de la charge pour laquelie il

n’y a pas d’effet de taille en indentation.

D.2.2 Etude des matériaux décarbureés.

Nous venons de voir que sur le matériau homogene, la dureté Martens varie de fagon décroissante
lorsque la charge augmente en accord avec les observations faites auparavant sur l'effet de tailie

en indentation. Ceci a été observé jusqu’a présent sur des matériaux homogenes. Mais qu'en est-il

169



sur un matériau présentant une baisse de dureté en surface, comme c'est le cas dans la
décarburation ? En fait, on devrait observer une compétition entre les deux phénomeénes, c'est-a-
dire la baisse de dureté due a la décarburation et la hausse de dureté due a cet effet de taille en
indentation. Ainsi, nous devons obtenir une diminution de la dureté pour des charges les plus
faibles puis une augmentation lorsque le pénétrateur s’enfonce de plus en plus dans le matériau
jusqu’a retrouver, ou tout au moins tendre vers la dureté du matériau sain. C'est ce que nous
pouvons observer sur la figure 95 qui représente la variation de la dureté Martens en fonction de

la profondeur pour chaque situation de décarburation.
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Figure 95.  Variation de la dureté Martens en fonction de la profondeur d’empreinte corrigée,

pour chaque situation de décarburation.

170



Une premiére remarque est que les courbes présentent la méme allure excepté la courbe relative
a 'échantillon 1R54D qui présente une rupture brutale peu avant 10 microns de profondeur. Ceci
se retrouve de maniére plus ou moins accentuée sur chacune des courbes réalisées sur cet
échantillon. Aucun éiément ne nous permet en ce moment d’identifier I'origine de ce probiéme. Mis
a part ce point toutefois important, les valeurs de dureté évoluent dans des proportions qui
sembient en adéquation avec le niveau de décarburation. Rappelons a cet effet que dans la
référence de I'échantilion, plus le premier numéro est élevé, plus le niveau de décarburation est
faible. C’est pourquoi nous trouvons logiqguement des valeurs comprises entre 3,5 et 3,8 GPa pour
I'échantillon 2R54D alors qu’elles varient entre 4,2 et 4,7 GPa pour I'échantillon 6R54D montrant

ainsi que la décarburation est pius faible pour ce dernier.

Pour étudier la décarburation plus en détail, il est clair que la partie intéressante est la seconde
partie pour laquelle on peut supposer que l'effet de taille est négligeable. De maniére arbitraire,
nous avons fixé a 20 microns la limite inférieure de la profondeur d’empreinte considérée pour
I'étude de la décarburation. Cette valeur correspond au début de 'augmentation de la dureté
Martens pour les échantilions décarburés et a la profondeur a laquelle le matériau homogéne
présente une dureté constante (figure 94). Pour comparer les niveaux de décarburation entre eux,
nous avons donc représenté sur la méme figure 96 la variation de la dureté Martens en fonction

de la profondeur d’empreinte entre 20 uym et la profondeur maximale.

48 THM = 4,7 GPa (matériau sain)

HM (en GPa)

3.2 : : : : :
20 30 40 50

h, (en pm)

Figure 96. Variation de la dureté Martens en fonction de la profondeur d’empreinte corrigée

prise entre 20 um et la profondeur maximale.

L’idée a développer maintenant est d’exploiter au mieux et le plus simplement possible ces

courbes soit pour déterminer un critére de décarburation, soit pour accéder a ia profondeur totale
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de décarburation. A la lecture de la figure 96, on s’apercoit que les variations peuvent étre
assimilées a des droites dont I'ordonnée a l'origine obtenue par extrapolation, c'est-a-dire pour une
profondeur nulle, peut étre assimilée a la dureté en exiréme surface indépendamment du
phénoméne d’échelie. D'autre part, il est possible de déterminer la profondeur d’emvpreinte pour
laquelle la dureté mesuree est égale a la dureté du matériau homogéne ou encore pour laquelie
les couches superficielles deviennent négligeables dans la mesure de la dureté. La figure 97
montre les droites obtenues ainsi que les duretés en surface et les points correspondant a la

dureté du matériau homogéne.
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Figure 97.  Représentation linéaire de la variation de la dureté Martens en fonction de la
profondeur d’empreinte montrant la dureté extrapolée en surface et les points ou la

dureté mesurée est égale a la dureté du matériau homogéne.

Sur cette figure, nous avons repéré la dureté Martens de surface ainsi que les profondeurs
d’empreinte critiques pour lesquelles les duretés mesurées par indentation instrumentée sont
égales a la dureté Martens du matériau homogéne. Les valeurs obtenues sont rassemblées dans
le tableau 31.

Echantilion | 1R54D | 2R54D | 3R54D | 4R54D | 5R54D | 6R54D

H.ut (GPa) 3,87 3,53 3,61 3,24 4,17 4,24

heritique (HM) | 94,2 180,8 | 1449 86,5 84,1 37,4

Tableau 31. Valeurs de la dureté en surface obtenue par extrapolation et de la profondeur
critique a laquelle la dureté mesurée est égale a la dureté Martens du matériau

homogeéne.
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Méme si nous avons observé un écart pour la dureté Martens du matériau homogéne mesurée par
indentation conventionnelie (environ 5,2 GPa) et par indentation instrumentée (4,7 GPa), il semble
au contraire que les valeurs de dureté en surface déterminées par extrapolation sont en trés bon
accord avec celles obtenues par lissage du profil de dureté avec la loi exponentielie (Voir tableau
16). Nous confirmons ainsi que I'extrapolation linéaire peut bien étre utilisée pour obtenir la valeur

de la dureté en peau du matériau décarburé.

Pour la profondeur critique que nous avons définie, il doit exister un lien avec la profondeur totale
de décarburation méme si on garde en mémoire que cette profondeur ou la dureté mesurée est
celle du matériau sain prend en compte toute la zone de décarburation. Elle ne peut donc en
aucun cas étre associée directement a la profondeur totale de décarburation. Pour prendre en
compte les dispersions dans la mesure de cette profondeur, nous avons calculé une valeur
moyenne de la profondeur estimée par deux techniques différentes, a savoir par I'établissement du
profil de dureté et par le modéle dit exponentiel développé avec l'indentation conventionnelle
normale. Les valeurs obtenues par ces deux méthodes sont accessibles dans le tableau 18 du
paragraphe C.3.3. Le tableau 32 reprend les valeurs des profondeurs critiques et les compare aux

profondeurs moyennes de décarburation totale.

Echantillon 1R54D | 2R54D | 3R54D | 4R54D | 5R54D | 6R54D

heritique (HM) 94,2 180,8 | 1449 | 86,5 84,1 37.4

X1 moyen en ym 410 440 355 280 260 110

Tableau 32. Valeurs de la dureté en surface obtenue par extrapolation et de la profondeur a

laquelle la dureté mesurée est égale a la dureté du matériau homogéne.

La valeur obtenue pour I'échantillon 1R54D est a I'évidence trop faible comparativement a celles
obtenues pour les autres échantillons. Ce résultat est attendu étant donné l'allure anormale que
présente la courbe charge — décharge de ia figure 95. Méme si les valeurs de ces deux grandeurs
sont trés différentes, nous montrons que leur rapport est sensiblement le méme comme le montre

la figure 98.

Ce rapport de proportionnalité est égal a 0,38, valeur de la pente de la droite passant par l'origine.
Pour avoir un ordre d’'idée de ce que peut représenter cette valeur, il est peut étre plus judicieux de
parler en termes de taille de zone plastique par exemple. Nous savons, comme nous |'avons
indiqué avant, que le rayon de zone plastique est relié a la diagonale d’empreinte ou encore a la

profondeur d’empreinte par la relation:

1/2 112
bzé.[Ej .Cotw%:ﬁ.(ﬁj cot'!3¢ (163)
2 \H 2 \H
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ou b est le rayon de zone plastique, d et h sont respectivement la diagonale et la profondeur
d’empreinte, E et H sont respectivement le module d’élasticité et la dureté du matériau et

enfin £ le demi angle au sommet de I'indenteur mesuré entre les arétes de la pyramide (749).
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Figure 98. Relation entre la profondeur critique calculée aprés analyse des courbes de

chargement en continu et la profondeur totale critique de décarburation.

Un calcul simple en prenant E égal a 213,6 GPa et H la dureté Martens du matériau homogene
(4,7 GPa) conduit a:

b=155h (164)
ou encore a:
bcritique =0 Xt (165)

ce qui donne une estimation de ce que doit étre la zone plastique pour pouvoir négliger le

phénomene de surface dans la mesure de dureté.

Quoiqu’il en soit, on dispose a nouveau d'un outil de caractérisation de la décarburation qui
s’obtient par l'utilisation d’'un seul enregistrement de la charge en fonction de la profondeur
d'empreinte moyennant quelques précautions d'emploi. 1l faut également bien préciser ici que ce
résultat a été obtenu avec un appareil de charge-décharge développé avec une capacité de
chargement maximum de 600 N qui n'est pas aujourd’hui disponible sur le marché. Les
instruments classiques actuellement accessibles sont les appareils de nanoindentation, clairement
inexploitables pour ce qui nous intéresse ici, et les appareils de microindentation limités en charge
maximum a quelques Newtons. Ce type de capacité n’est pas non plus suffisant pour analyser la

décarburation car les profondeurs affectées peuvent atteindre quelques centaines de microns.
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E Caractérisation par courants de Foucaullt.

E.1 Relation avec la profondeur de décarburation.

L’étude sur la caractérisation de la décarburation par courants de Foucault peut paraitre en retrait
vue le chapitre relativement conséquent sur la caractérisation par indentation. En fait, il s’agit d'une
étude prospective sur la faisabilité et la mise en place d'un tel outil de caractérisation dans une
chaine de fabrication. L’avantage important que cette technique peut apporter est une mise en
place techniquement plus facile que l'indentation, c’est pourquoi elle a attiré toute notre attention.
L’objectif principal est de voir si les courants de Foucault peuvent mettre en évidence des défauts
de surface comme un manque de carbone par rapport au matériau sain. Ensuite, il s’agit de
proposer un outil mathématique déduit de I'analyse du signal de sortie pour donner une estimation
de la profondeur totale de décarburation. Cette étude a été entreprise sur un seul lot d’échantillons
décarburés. Elle n'a pu étre reconduite sur une autre série d’échantillons, des probiémes de
disponibilité de l'appareil étant survenu pendant I'étude.

Nous avons donc appligué la méthodologie décrite dans le chapitre bibliographique sur les
courants de Foucault. Les éprouvettes cylindriques décarburées sont passées dans une bobine
excitée par un champ magnétique. Les perturbations du signal sont enregistrées par le systéme
d’analyse détaillé dans le chapitre Il de ce mémoire. Ce systéme donne une description compléte
du signal perturbé ou non et de ses harmoniques. Comme il s’agit d’'un signal sinusoidal, seules
les harmoniques de numéros impairs, c'est-a-dire les numéros 3, 5 et 7, sont utilisés pour
caractériser la décarburation. Les harmoniques se présentent sous forme de nombre complexe

avec une partie réelle et une partie imaginaire. Les résultats sont rassemblés dans le tableau 33.

Les parties imaginaires de 'harmonique correspondent a la phase du signal. Ces parties sont le
plus souvent utilisees pour vérifier la pertinence des données expérimentales. La figure 79
représente la variation de la partie imaginaire de l'harmonique en fonction de la duree
d’austénitisation. De maniére générale, les harmoniques de numéros élevés varient trés peu avec
la durée d’austénitisation ou le niveau de décarburation. Pour I'harmonique n3, la variation est
plus prononcée et s’écarte d’autant plus de 0 que la profondeur décarburée est élevée. Par contre,
on note un écart trés prononcé pour 'échantillon C qui a pourtant une faible profondeur de
déecarburation comparativement aux autres echantilions. Il est clair en effet que les valeurs des
harmoniques de cet échantillon ne sont pas du tout en accord avec les autres résultats. Nous
utilisons donc cette information pour écarter I'échantilion C de I'étude et nous confirmons ainsi
I'utilité de Fanalyse de la partie imaginaire d’autant pius que nous pouvons voir dans le tableau 33,
que la partie réelle des harmoniques pour cet échantillon C varient dans le méme ordre de

grandeur que les échantillons voisins.
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Echantillons A B C D E F G H

Durées d’austénitisation (minutes)| 15 | 30 | 45 | 60 | 75 | 90 | 105 | 120

Profondeur de décarburation
100 { 180 | 260 | 350 | 330 | 410 | 430 | 550

(xr pm)
Partie imaginaire de 3 [ -16 | -70 | -646| -52 | -46 | -164 | -222 | -672
I’lharmonique 5 -8 [ 52 | 464 14 | 42 | -26 | -18 | 138
(en rad modulo 2[1') 7 -4 | -32 |-354| 6 36 | 64 | 66 | 22

4 | -24 8 | -92 | -130|-240] -304 | -540
-2 -4 12 | 28 | 62 | 150 ) 192 | 422
7 2 -2 | -40 | 18 | -16 | -68 | -94 | -254

Partie réelle de

I’lharmonique (en dB)

Tableau 33. Parties reelles et imaginaires de la transformee de Fourier du signal de sortie.
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Figure 99. Parties imaginaires des harmoniques 3, 5 et 7 en fonction de Jla durée

d’austénitisation.

On peut aussi remarquer sur cette figure qu’il semble difficile d’extraire une relation intéressante
entre la partie imaginaire et la durée d’austénitisation. Mais il n'en est pas de méme pour I'étude
de la partie réelle comme le montre la figure 100 représentant les résultats associés a la partie

réelle des harmoniques en fonction de la durée d’austénitisation.
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Figure 100. Parties réelles des harmoniques 3, 5 et 7 en fonction de la durée d’austénitisation.

Comme on peut le remarquer sur cette figure, I'amplitude du signal varie continument avec la
durée d’austénitisation. Pour ies durées les plus courtes correspondant a peu, voire pas, de
décarburation, le signal reste proche de 0. Par contre, dés que la profondeur totale de
décarburation, le signal augmente de fagon exponentielle. On pourra aussi remarquer que plus le
numéro de I'harmonique est élevé, plus le niveau du signal diminue. C’est pourquoi généralement,
on se limite aux premiéres harmoniques. Etant donné que la profondeur de décarburation est
directement reliée a la durée d’austénitisation, nous avons représenté I'évolution du signal réel des

harmoniques en fonction de cette profondeur comme le montre la figure 101.
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Figure 101. Parties réelles des harmoniques 3, 5 et 7 en fonction de la profondeur de

décarburation estimee a partir des filiations de dureté.

De la méme maniére que le met en évidence la figure 100, la figure 101 montre que les variations
des harmoniques du signal des courants de Foucault sont aussi reliées tres étroitement a
I'étendue de la décarburation. Pour caractériser le niveau de décarburation, on peut utiliser une

seule des trois harmoniques. Nous verrons en effet dans la suite que les harmoniques sont reliées
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entre-elles. Donc, quelque soit le numéro de 'harmonique considéré, on s’apercoit que la variation
suit une loi exponentielle qui peut étre croissante ou décroissante selon le numéro d’ordre. La
formule générale pouvant étre retenue pour relier la partie réelle de 'harmonique & la profondeur

totale de décarburation est la suivante :

R, =+exp(A, +B; ;) (166)

ol R; est la partie réelle de I'hnarmonique (i), x7 la profondeur totale de décarburation. Le
signe (-) est introduit dans les harmoniques 3 et 7 et le signe (+) dans harmonique 5.
Les coefficients A et B; traduisent l'allure générale de la fonction exponentielle et par conséquent
'amplitude de la variation de la partie réelle de I'harmonique. Comme le montre la figure 101, ces
coefficients doivent étre dépendants de Fordre de '’harmonique. Le tableau 34 rassemble les
valeurs de ces coefficients pour chaque ordre de 'harmonique et en considérant la profondeur
totale de décarburation mesurée par filiations de dureté.

Harmonique | Coefficients A; | Coefficients B;
N°3 2,27 0,0073
N°5 0,43 0,0102
N°7 -1,51 0,0128

Tableau 34. Valeurs des coefficients de la loi exponentielle entre la partie réelle de chaque

harmonique en fonction de la profondeur totale de décarburation mesurée par
filiations de dureté.

Comme semble findiquer le tableau 34, les coefficients A, et B; sont lies au numéro de
'harmonique. De maniére a relier la relation (166) au numéro d’ordre de I'harmonique, nous

avons représenté la variation des coefficients en fonction de ce numéro d’ordre sur la figure 102.
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Figure 102. Représentation des coefficients A; et B; en fonction de Il'ordre de I’harmonique

respectivement sur les figures (a) et (b).
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D’une maniére trés claire, nous montrons sur ces figures que les coefficients varient linéairement

avec le numéro d’ordre de 'harmonique. Les équations correspondantes s’écrivent simplement :
A;=512-0,945-N

B, = 0,0032 + 0,0014 -N (167)

ou N est le numéro d’ordre de 'harmonique.

A Faide de ces relations, il est maintenant possible de représenter la variation de la partie réelie de
I’harmonique en fonction a la fois du numéro d’ordre et de la profondeur totale de décarburation
mais le fait que les deux coefficients dépendent du numéro de ’harmonique complique en partie

l'utilisation de la relation (166) qui devient :

R = +exp|(512- 0945 -N)+(0,0032 + 0,0014 -N)- x; | (168)

C’est pourquoi, dans un souci de simplification, nous étudions maintenant une combinaison de la
partie réelle et de la partie imaginaire sous forme de module de la réponse des courants de
Foucault. Ce module correspond a la racine carrée de la somme des carrés de chacune des

parties, réelle et imaginaire. Il s’exprime simplement de la maniére suivante :

12 = JRe?+1m? | (169)

Les valeurs des modules des différentes harmoniques sont rassemblées dans le tableau 36.

Echantillons A B C D E F G H

Durées d’austénitisation (minutes)| 15 | 30 | 45 | 60 | 75 | 90 | 105 | 120

Profondeur de décarburation

(X7 pm)

100 | 180 | 260 | 350 | 330 | 410 | 490 | 550

3 17 | 74 | 646 | 106 | 138 | 291 | 376 | 862
Module 5 8 52 | 464 | 31 67 | 152 | 193 | 444
7 4 32 |35 ] 19 | 39 | 93 | 115 | 255

Tableau 35. Module de la transformée de Fourier du signal de sortie.

Dans la premiére partie de ce chapitre, nous avons étudié la variation des différents paramétres
issus de l'analyse des courants Foucault en fonction de la durée d’austénitisation mais il est bien
clair que rintérét de la méthode réside dans I'étude des variations en fonction de la profondeur de
décarburation. Nous nous limitons donc a cette étude méme si on sait par avance que les
variations seront moins réguliéres du fait méme des dispersions observées dans la mesure de la
profondeur de décarburation par filiation de dureté. Nous avons donc représenté le module en

fonction de la profondeur de décarburation sur la figure 103.
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Figure 103. Module des vecteurs pour les harmoniques d'ordre 3, 5 et 7 en fonction de la

profondeur totale de décarburation.

De la méme maniére que précédemment, on montre que I'échantillon C n’est pas exploitable du
fait que la valeur de son module s'écarte trés fortement de sa valeur supposée qui devrait étre
encadrée par celles obtenues pour les échantilions B et D. Ce point étant éliminé, nous observons
pour les autres points une augmentation trés rapide du module, une nouvelle fois de type
exponentielle. Dans ce cas, nous représentons la variation du module en coordonnées semi-

logarithmiques. La figure 104 montre une variation linéaire simple a analyser.
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Figure 104. Module des vecteurs pour les harmoniques d'ordre 3, 5 et 7 en fonction de la

profondeur totale de décarburation en représentation semi-logarithmique.
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En coordonnées semi-logarithmiques, la relation est linéaire et peut se mettre sous la forme :
In(T) = o + B - Xy (170)

Les valeurs des coefficients a; et B; pour chaque harmonique sont collectées dans le tableau 37.

Harmonique | Coefficients a; | Coefficients B;

N°3 2,378 0,00765
N°5 1,727 0,00745
N°7 1,117 0,00766

Tableau 36. Valeurs des coefficients a; et 3; pour chaque harmonique et pour la profondeur totale

de décarburation mesurée par filiations de dureté.

Les résultats obtenus pour le module sont beaucoup plus intéressants que ceux obtenus avec la
partie réelle de 'harmonique car on voit ici que e coefficient directeur de la droite, B;, est constant.
La valeur que nous retiendrons pour ce coefficient est 7,6.10° exprimée en um™. Le coefficient a;
quant a lui évolue linéairement en fonction du numéro d’'ordre comme le montre trés bien la figure

105.
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Figure 105. Représentation des coefficients a; en fonction de l'ordre de 'harmonique.

L'équation correspondante a cette variation linéaire est la suivante :
a; =3,317-0315-N (171)

ou N est le numéro d’ordre de I'harmonique.

Comme le coefficient Bi est constant, I'expression du module s’en trouve simplifié. Si on
décompose chacun des termes, on peut, en combinant les relations (170) et (171), écrire la
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relation suivante :

I = exp[3,317]- exp[- 0,315 N] - exp|7,610~% - x | (172)
Qui peut prendre la forme suivante :

M=Tg-073N -expl7,610'3 -xT] (173)

dans laquelle le module g prend la valeur de 27 ,6.

Pour contréler la validité de cette relation, nous avons représenté les points expérimentaux relatifs
au module en fonction de la profondeur totale de décarburation puis tracé la relation (173) sur la
figure 106.
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Figure 106. Représentation du module en fonction de la profondeur de décarburation en utilisant

le modele représenté par la relation (173).

Ce résultat, tout a fait convenable, permet de calculer une profondeur critique de décarburation qui

est reliée a la valeur du module sous la forme suivante déduite de la relation (173) :

IT _
XTeritique =1315"“M—ﬂ—-}0,73 Nj’ (174)
0

Pour utiliser cette relation dans le cadre d’'un contréle industriel, il suffit de tester la piéce avec les

courants de Foucault et d’analyser ies réponses, en particulier le module. La profondeur totale de

décarburation ainsi calculée peut étre ensuite comparée a une valeur critique.

A partir des valeurs du module collectées dans le tableau 35, nous pouvons comparer les
profondeurs calculées a partir de la relation (174) avec les valeurs mesurées par indentation. Le

tableau 37 rassemble 'ensemble de ces profondeurs.
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Echantilions A | B D E F G H

Durées d’austénitisation (minutes)| 15 | 30 | 60 | 75 | 90 | 105 | 120

Profondeur de décarburation (x; um) | 100 | 180 | 350 | 330 | 410 | 490 | 550

Profondeur de décarburation 3 61 | 2564 | 301 | 336 | 434 | 468 | 577
estimée par la relation (167) 5 44 | 290 | 222 | 324 | 432 | 463 | 573
Xt €N um 7 36 | 309 | 241 | 335 | 450 | 478 | 583

Tableau 37. Estimation de la profondeur totale décarburée pour chaque harmonique a partir du

modele représenteé par la relation (174).

La figure 107 permet de visualiser la concordance des deux types de mesure, par indentation et
par application du modéle sur les courants de Foucault. De maniére globale, la correspondance
est tres correcte excepté pour I’échantilloh B qui s’écér’te de la droite identité. Par contre, on ne
peut affecter Forigine de cet écart aux courants de Foucault car I'indentation présente elile-méme

des limites comme nous avons pu le constater dans les chapitres précédents.

r“g 600 M 1 M T T T ¥ T T T ‘ ,,
9 M Harmonique 3 L7
o} e 1 -7 -
L 500 : Harmonfque 5 /‘
9 Harmonique 7 ‘/,f
o 4004 e -
= Echantillon B L7
& F ¥
§ 300 4 . .
= Lot A
Q. 200+ e .
— ’
= ] P
s -
g 1004 o i
3 I | w
Sl P
= 0 T T T T T T T T T T T

0 100 200 300 400 500 600

Profondeur par indentation (en pm)

Figure 107.. Représentation de la profondeur totale de décarburation estimée par le modele sur
des courants de Foucault en fonction de la profondeur totale de décarburation

mesurée par indentation.

En conclusion, nous avons montré que les courants de Foucault peuvent étre utilisés pour
caractériser la décarburation. Nous avons aussi proposé un modéle simple ne faisant intervenir
que le numéro d'ordre de I'’harmonique utilisée. Nous constatons d’ailleurs que quelque soit 'ordre
de I'harmonique, la correspondance entre les deux mesures de profondeur est bonne. Nous allons
voir maintenant dans le chapitre qui suit comment est affectée F'harmonique lorsque l'on

s'intéresse & des mesures plus en profondeur au lieu d’une mesure globale comme l'est la
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profondeur totale de décarburation. Nous étudions donc la relation entre ies courants de Foucault

et {a mesure de dureté effectuée a différentes profondeurs a partir de la surface de I'échantillon.

E.2 Relation courants de Foucault/dureté.

Pour montrer la relation entre I'analyse des courants de Foucault et la dureté, nous avons
représenté les deux paramétres importants que sont la partie réelle et le moduie de 'harmonique
comme nous lavons montré dans le paragraphe précédent en fonction de la dureté Knoop
mesurée a 20 ym de la surface. Pour mémoire, les valeurs de dureté Knoop sont rappelées dans

le tableau 38 en fonction de la durée de traitement de I'échantilion.

Echantilions A B D E F G H

Durées d’austénitisation (minutes) 15 ( 30 | 60 | 75 | 90 | 105 | 120

Dureté Knoop a 20 pm en GPa 532 4,58 3,27 3,10 2,76 | 2,69 | 2,44

Tableau 38. Dureté Knoop mesurée a 20 um de la surface en fonction de la durée de traitement

et la référence de I'échantillon.

Si la partie réelle de Pharmonique, notée Re, est directement reliée au phénomeéne étudié,
Passociation de la partie imaginaire dans le module permet en plus de discuter de la pertinence
des résultats comme nous I'avons souligné dans le paragraphe précédent. C’est pourquoi la figure
108 montre conjointement la valeur absolue de la partie réelle et le module de I'harmonique en

fonction de la dureté Knoop mesurée a 20 ym de la surface.
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Figure 108. Représentation de la valeur absolue de la partie réelle (a) et du module (b) des

harmoniques en fonction de la dureté Knoop mesurée & 20 um.

Nous voyons trés bien gu’en coordonnées bi-logarithmiques, la représentation est linéaire quelque
soit le numéro de 'harmonique. Cependant, pour les duretés Knoop les plus élevées, c'est-a-dire
pour les eéchantillons les moins décarburés, la représentation du module montre une déviation trés
marquée par rapport a la droite. Notons toutefois que le lissage des points sur les cing premiers
points peut se justifié par le coefficient de corrélation qui est trés proche de 1. Ceci confirme aussi
a posteriori I'existence d'un probleme rencontré sur les points A et B. Si pour le B nous sommes
convaincus qu'il y a eu un probléme de mesure, il n’en est pas de méme sur I'échantillon A pour
lequel la mesure tend vers l'intervalle de tolérance de linstrument de mesure. Pour confirmer ou
non cette hypothése, nous proposons de discuter en terme de variation relative de la dureté. Ce
terme permet a notre avis de mieux rendre compte de I'amplitude de la décarburation. De maniére
générale, il s’écrit :

K

coeur HKsurface

K (175)

coeur

AHK=H

oU HK e représente la dureté du matériau non décarburé ou encore celle mesurée a cosur
du matériau et HK e €St la dureté mesurée a 20 ym de la surface. Sa valeur résulte d’'une
moyenne de cing valeurs de maniére a minimiser les erreurs de mesure surtout a proximité

de la surface.

La figure 109 représente dans une échelle bi-logarithmique la partie réelle et le module de chaque
harmonique en fonction de la variation relative de dureté Knoop. De nouveau, et logiquement, on
observe une variation linéaire mais les problemes liés aux échantillons A et B sont encore plus
prononcés puisque la déviation s’'observe aussi avec la valeur absolue de la partie réelle de

'harmonique. Cette déviation n’était pas constatée précédemment sur la figure 108.
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Figure 109. Représentation de la valeur absolue de la partie réelle (a) et du module (b) des

harmoniques en fonction de la variation relative de dureté Knoop mesurée a 20 um.

En plus de ces observations intéressantes, il nous semble pertinent de comparer les harmoniques
enire-elles puisque la théorie nous dit que plus le numéro de 'harmonique est elevé, pius elle
caractérise le phénoméne a une profondeur pius élevée. Pour nous rendre compte de cette
particularité, nous avons représenté le module en fonction de la dureté mesurée a des profondeurs
difféerentes (20, 40, 60, 80 et 100 uym). Pour éviter d’alourdir inutilement le document, nous n‘avons
pas représenté lensemble de ces courbes qui n‘apporte pas d’éléments nouveaux pour la
discussion. Par contre, nous avons représenté I'évolution du coefficient de corrélation, R? en
fonction de la profondeur a laguelle s’est faite la mesure de la dureté et ceci pour chaque

harmonique. La figure 110 montre ces évolutions.
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Figure 110. Coefficient de corrélation R? en fonction de la profondeur a laquelle a été effectuée la

mesure de la dureté Knoop.

Comme nous l'avons montré juste avant, on remarque que pour les trés faibles profondeurs de
mesure de dureté, chaque harmonique peut étre retenue pour caractériser le phénoméne de
décarburation car le coefficient de corrélation est acceptable. Par contre, au fur et a mesure que
Fon considére une mesure de dureté plus profonde, le coefficient de corrélation chute dans des
proportions qui peuvent étre trés importantes. Par exemple, pour I'harmonique dordre 3, le
coefficient passe de 0,98 a 0,58 entre 20 et 100 pm. On observe aussi que plus le numéro de
'harmonique est élevé, plus la décroissance du coefficient de corrélation est faible. Ainsi, on note
méme que le coefficient de corrélation pour 'harmonique 7 est supérieur a celui de I'harmonique 5
et qu’'il reste méme au dessus de 0,9 encore pour une mesure de dureté a 60 ym. Ce résultat va
tout & fait dans le sens de la théorie qui suggére de considérer les harmoniques & numéro élevé

pour caractériser plus en profondeur un phénoméne donné.

Ceci conclut ce chapitre sur la caractérisation de la décarburation par indentation et par courants
de Foucault. Je renvoie le lecteur a la conclusion générale pour se faire une opinion des
propositions que nous faisons dans ce domaine. Le chapitre suivant est destiné a étudier le

comportement mécanique en traction des aciers décarburés.
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F Comportement en traction.

Dans le chapitre précédent sur la caractérisation de la décarburation par indentation et par
courants de Foucault, nous avons développé plusieurs modeles. Ces modéles permettent
d’'estimer la profondeur totale de decarburation. A partir de ces données importantes, nous
étudions dans ce chapitre le comportement mécanique des aciers et l'influence du niveau de
décarburation sur les propriétés mécaniques de traction. Méme si le comportement en traction n’a
pas d’incidence directe sur la problématique industrielle, il n’en est pas moins intéressant d'étudier
cet essai car nous avons montré dans le chapitre bibliographique un lien étroit entre l'indentation
et les propriétés de traction. Nous voulons ici voir si les propriétés de traction sont altérées ou non
en présence d'une décarburation superficielle. Nous verrons dans quelle mesure l'effet est
prononcé sur les caractéristiques mécaniques nominales mais aussi sur les caractéristiques liées
au comportement du matériau dans le domaine plastique. Il faut garder en meémoire que la

décarburation est un phénomene localisé alors que I'essai rend compte du comportement global.

F.1  Etude du matériau homogéne.

Avant une étude détaillée de l'influence de la décarburation sur le comportement en fraction, nous
proposons de bien comprendre les mécanismes de déformation par traction et d’analyser les
paramétres les plus pertinents a considérer. Pour cela, nous nous appuyons sur I'étude du
matériau de base non décarburé, que nous supposons homogéne. Nous avons donc réalisé un
essai de traction sur une éprouvette normalisée (voir chapitre Il pour ses dimensions). La courbe

gue nous obtenons est dite conventionnelle (Figure 111).

Résistance maximum : Rm = 1755 MPa

™ Limite élastique :
Re = 1636 MPa

F/So (en MPa)

Module d'élasticité :
E=201,5 GPa

o}

P

£,=0,8% A=6,76 %

' T T T T il T 1
0,00 0,02 0,04 0,06 0,08
e=AL/Lo

Figure 111. Courbe de traction conventionnelle de l'acier a ressort 54SiCrV6.
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Cette courbe représente la variation du rapport de I'effort divisé par la section initiale minimale, ¢
en MPa, en fonction de la déformation conventionnelie, ¢, (variation de longueur rapportée a la
longueur initiale). Cette figure présente les trois domaines généralement rencontrés que sont le
domaine élastique au tout début de 'essai, le domaine intermédiaire de déformation plastique et
enfin le domaine de striction avant la rupture du matériau. Dans notre étude, nous nous
intéressons plus particuliérement aux deux premiers stades de déformation. Pour ce qui concerne
les caractéristiques mécaniques conventionnelies, les plus classiques que 'on puisse déduire
d’une courbe de traction sont le module d’élasticité, E, la limite élastique, Re, le pourcentage de
déformation élastique maximum, €p, la contrainte maximum, Rm, et I'allongement total a rupture,
A. Ces valeurs trouvées pour 'acier homogéne sont directement notées sur la figure 111. Par une
mesure de section avant et aprés essai directement sur I'éprouvette, on peut aussi calculer le
coefficient de striction qui vaut ici 66,4 %. Un autre paramétre moins usité est la résilience par
traction, notée W, que I'on peut obtenir simplement a partir de la courbe en calcuiant l'aire sous la
courbe du domaine élastique. Avec cette définition, le calcul se fait en appliquant la relation :
ep
W = Ic-de (176)

0

En supposant que la loi de Hooke, R = E.¢, est vérifiée, la relation donnant la résilience devient :

2
W:%Re-ezzie—E— (177)

ou la résilience W, exprimée en MPa, est relié au module d’élasticité grace a la loi de Hooke.
Avec les valeurs indiquées sur la figure 111, le calcul de la résilience donne 6,54 MPa.

Pour I'étude du domaine de déformation plastique, il faut tenir compte de {a variation de la section
au cours de I'essai, ce qui est souvent négligée dans le domaine élastique. Dans ces conditions,
on parle de contrainte vraie, oy, et de déformation vraie, &,. Les paramétres vrais de traction

s’expriment en fonction des parametres conventionnels de la maniére suivante :

oy =R-(1+¢) et &, =In(1+¢) (178)

Le passage de la courbe conventionnelle a la courbe vraie est bien montré sur la figure 112 ou la
courbe conventionnelle est déplacée vers des contraintes plus élevées et vers des déformations

plus petites.
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Figure 112. Courbes de traction conventionnelle et vraie relatives a la deformation plastique de
’acier a ressort 54SiCrV6.

Pour sélectionner les limites du stade de la déformation plastique, nous avons retenu 'ensemble
des valeurs de contraintes comprises entre les limites Re et Rm. C’est pourquoi nous pouvons voir
au debut des courbes de deformation plastique, sur une faible étendue du domaine plastique total,
un accident dans la progression de la contrainte. Ceci traduit le passage de maniére non
homogéne entre le domaine élastique et le domaine plastique qui est interprété en termes de
localisation de la déformation piastique en téte des éprouvettes. Lorsque cette déformation a
envahie complétement I'éprouvette, la déformation devient homogéne et la courbe suit de nouveau
une tendance progressive monotone. Ce phénoméne peut étre expliqué par deux types
d’instabilités dites de Piobert Liiders [137] et Portevain-Le Chatelain [138].

Nous ne nous intéressons pas a ce phénomene transitoire et nous éliminerons les points
correspondants pour mieux décrire la partie monotone de la déformation.

Par contre, pour décrire la variation de la contrainte vraie en fonction de la déformation vraie, on
dispose d’'une batterie de relations qui peuvent représenter plus ou moins bien les points
expérimentaux selon la nature du matériau étudié ou de I'existence d'un phénoméne particulier.

Les principales relations sont rappelées ci-dessous avec leur auteur ;

Hollomon o, =Ky e

Ludwig o, =6, +Kig,™

Swift o, =Ksleo+e, )" (179)
Voce o, =05 —K, eXp[”v-ﬁv]

Ludwigson o, =K, &) +explK,] exp[n, £, ]

ou les coefficients K; et n; sont déterminés expérimentalement.
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Dans I'utilisation de ces relations, une question se pose sur le choix de la déformation vraie : Doit-
elle étre totale ou plastique. En effet, il est plus généralement admis l'utilisation de la déformation
vraie plastique que rappelie Satyanarayana et al. [139] mais d'autres auteurs comme Kumar
Panda et al. [140] parlent de contrainte vraie sans préciser si elie est plastique ou non. C'est
pourguoi, nous étudierons les deux aspects en soulevant les points importants quant au choix de
'une ou de Yautre partie de la deformation plastique considérée. Ce choix est possible car les
relations ont été établies pour décrire mathématiquement un phénomeéne. Elies ne sont pas issues
de théories, comme par exemple celle sur les dislocations. A notre connaissance, il n'est pas

imposé un choix par rapport a un autre.

Cela mis a part, il est clair que la relation la plus connue et sans doute la plus utilisée est celle que
'on doit a Hollomon. Malheureusement, dans certains cas, elle ne peut s’appliquer du fait de
certaine déviation due a certains phénomeénes particuliers. Pour étudier I'applicabiiité de ces
relations, il est bien entendu que I'échelle linéaire n'est pas toujours la plus exploitable, c’est
pourquoi nous utiliserons une échelle adaptée pour représenter 'ensemble de ces relations. En

effet, on peut écrire les relations d’'une autre maniére, soit par exemple :

Hollomon Inc, =InKy+ny-Ing,
Gy —C
; Il =42 |=n, -In¢
Ludwig K, J L v
) Oy
Swift In 2 | =ns Infg, +e,) (180)
S
Voce In % O J =Ny g,
I(V
Ludwigson o, =K;-eJ + exp[Kz]-exp[nz.ev]

Dans la suite, nous reprenons chacune de ces relations en l'appliquant pour représenter la
variation de la contrainte vraie en fonction de la déformation vraie totale et de la contrainte vraie
plastique. La figure 113 représente la loi de Hollomon appliquée en considérant la déformation
totale ou la déformation plastique respectivement avec la contrainte vraie totale ou la déformation

vraie plastique.
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Figure 113. Relation d’Hollomon appliquée a I'étude du domaine plastique en considérant soit la

déformation totale, soit la déformation plastique.

Cette figure est tres intéressante car elle montre a I'évidence que la loi d’'Hollomon s’applique
parfaitement en considérant la déformation plastique alors que ce n'est pas le cas avec la

déformation totale. La relation d’ Hollomon s’écrit :

o, = 2095-¢,°% (181)

Elle donne les principales caracteristiques plastiques de notre matériau homogéne. Conjointement
a cette relation, la discussion du comportement plastique en déformation totale est aussi
intéressante car elle peut éventuellement mettre en évidence un changement de comportement
pendant la plastification du materiau. La premiére approche consiste a dire que le coefficient
d’écrouissage de la loi d’Hollomon est conservé, c'est-a-dire que la pente n est égale & 0,038.
Dans ces conditions, on observe un décalage en x d’autant plus important que la contrainte est
faible. Pour représenter la variation globale du domaine plastique, il faut alors modifier la loi
d’Hollomon en ajoutant un terme qui doit s’écrire simplement en fonction de la déformation. Pour le
déterminer, nous représentons sur la figure 114 'écart entre la contrainte vraie expérimentale et la

0,038

relation d’Hollomon représentée en trait plein par 6v1=2070.¢, sur la figure 113.
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Figure 114. Terme de déviation égal a Ao, par rapport a la loi d’Hollomon en fonction de la

déformation totale.

Cette figure montre clairement une variation de type exponentielle du terme correctif en fonction de
la déformation totale. Le terme de lissage prend alors une forme qui s’apparente trés fortement au
terme additionnel de la relation de Voce [141]. Dans ces conditions, il convient d’ajuster la loi

d’Hollomon de la maniére suivante :

EV
o, =2070-&7%® - 367 exp‘:. - 0,0066} (182)
qui prend une forme plus générale :
o, =K, el =K., expl .- &
v HEv c1 . eor (183)

ou Kc, et g1 peuvent étre utilisés pour caractériser un phénoméne qui intervient d’avantage

dans la premiére partie de la déformation plastique.

De la méme maniére, on peut considérer dans une deuxieme approche que la courbe varie seion
une loi d’'Hollomon sur ia premiére partie du domaine plastique selon la loi 6v,=2585¢,>°%*. Pour la
deuxiéme moitié, c'est-a-dire en fin de déformation plastique, il convient d’introduire aussi un terme
correctif pour tenir compte de cette déviation. La figure 115 représente cette variation en fonction
de la déformation et montre trés bien sur quelie étendue du domaine cette déviation n’a pas lieu

d’étre prise en compte (Ac.=0) et quelle forme mathématique elle doit prendre.
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Figure 115.  Déviation Ao, par rapport a la loi d’Hollomon en fonction de la déformation totale.

It est clair que te terme de déviation Ao, suit une variation linéaire en fonction de la déformation

totale. La contrainte vraie en fonction de la déformation vraie totale prend alors la forme générale :

8V
Gy = Oholiomon ~ A0, = 2585- S(\)/O% +50- |:1 - 0’017j| (184)

ou le second terme n’est utilisé que lorsque la déformation plastique est supérieure a 0,017.

D’une maniére générale, la relation s’écrit :

n| 8V
o, =Ky &' +Kc, ~[1— } (185)

€co
ou K, et gc, peuvent étre utilisés pour caractériser un phénoméne dont I'effet serait cette

fois plus prononcé dans la deuxiéme partie de la déformation plastique.

On vaoit ici que le choix du type de déformation, totale ou plastique, prend tout son sens et peut
conduire a des interprétations différentes en particulier pour dire si la loi d’Hollomon permet de
représenter I'évolution des points expérimentaux sur 'ensemble du domaine ou seulement sur une
partie. Nous verrons dans la suite si I'un ou l'autre de ces paramétres additionnels (Kc1, Kcz, €1,
£y2) peuvent étre utilisés pour discuter de l'effet de la décarburation sur les propriétés de traction.
Mais avant, nous allons voir si les autres formulations permettent aussi bien, voire mieux, de
discuter des évolutions constatées dans le domaine plastique. Par rapport a la relation de
Hollomon, Ludwig introduit une contrainte constante qui devrait, comme on peut raisonnablement
le supposer, prendre la valeur de la limite d’élasticité de maniére a décrire ia déformation plastique

en termes de supplément de contraintes. Etudions la relation suivante :
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In(c,~

In(cv—csy)=anL+nL ‘Ingy (186)

avec Oy = 1685 MPa correspondant a la limite vraie d’élasticité.

La figure 116 représente In(oy-0y) en fonction de la déformation vraie, €y.

5,0 - T 7 T T T 5.0 r T T T T
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Figure 116. Representation de la loi de Ludwig en prenant la limité vraie d'élasticité pour la

contrainte constante.

Alors que nous devrions obtenir des droites, les courbes sont tres loin d’étre linéaires. On peut
donc supposer que la relation (186) doit étre lissée en laissant libre de varier la valeur de cette
contrainte ¢,. Dans ces conditions, les points expérimentaux seront mieux représentés mais les
valeurs obtenues, disponibles dans les deux relations ci-dessous, n‘ont pas de réelle signification
physique, en tous cas, elles n‘ont pas de valeurs comparables a une caractéristique mécanique
calculée précédemment.

oy =1905 ~ 4,7 &>

187
oyp =1430 + 8405\ (87

Quant a la relation (179) due a Swift [108], le lissage des points expérimentaux considérant la
déformation plastique conduit & une valeur nulle de la déformation £ en accord avec la trés bonne
représentation de {a loi d’'Hollomon. Dans l'autre cas, cette relation est tout a fait adaptee car la
déformation €, aprés lissage est trouvée égale a la valeur de la déformation a la fin du domaine
elastique. L’écart que nous observons est d( au passage élastique — plastique qui se produit sur
quelgues milliémes de pourcents. Elle permet donc de représenter trés correctement I'évolution de

la contrainte vraie en fonction de la déformation vraie totale comme le montre la figure 117.
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Figure 117. Représentation de la loi de Swift [108] en consideérant la déformation totale.

Finalement, la loi de Swift [108] peut étre considérée comme une adaptation de la loi d’Holiomon
dans le cas ou c’est la déformation vraie totale qui est considerée.

La relation de Voce [141] présente un intérét dans le sens ou elle peut étre réécrite de la maniere
suivante, pour faire intervenir un taux de variation de la contrainte plastique entre la limite

d’élasticité et la résistance maximum. La forme la plus pertinente pour cette relation est donc :

G, -G, On — Oy €,
= exp(n, e, )ou encore MY = exp| ——% (188)
v Om —GY €c

ou g£¢ est une déformation caractéristique du matériau étudié (e.=-1/n,). 6, et o, doivent étre

les contraintes limites de la déformation plastique

Pour valider cette expression, nous avons laissé libre de varier les contraintes oy et gy de maniére
a confronter les résultats obtenus par le lissage a ceux déduits de la courbe vraie de traction. Si on
se rapporte a cette courbe, les valeurs respectives de oy et oy devraient étre 1815 MPa et 1650
MPa. Par lissage, nous avons obtenu :

om = 1830 MPa ' ' »
oy =1380 MPa lorsque la deformation totale est prise en compte,

opm = 1830 MPa ] . » o
et {OY = 1630 MPa lorsque la déformation plastique est considérée. (189)

I est intéressant de noter que -lorsque c’est la déformation plastique qui est retenue, les
contrainies oy et oy sont tout a fait comparables aux valeurs expérimentales. Dans l'autre cas, la

valeur de Gy ne représente pas de contrainte caractéristique. Néanmoins, nous avons représenté
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sur la figure 118 la relation (188) dans une échelle semi-logarithmique. On note que,
indépendamment de la déformation considérée, les droites se superposent. En d’autres termes,
nous obtenons une valeur identique pour la pente. La déformation caractéristique qui en découle

pour représenter le comportement en traction du materiau est donc £¢ égale a 0,0104.
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Figure 118. Représentation de la relation de Voce [141].

A priori, a la lecture des relations (179), c’est la loi de Ludwigson qui parait étre la plus complete
car elle fait intervenir deux termes, un terme relatif a une loi puissance comparable a celle de
Hollomon et le second relatif a une loi exponentielle simifaire a celle proposée par Voce [141]. On
peut donc s’attendre a une parfaite description des points expérimentaux. Mais on peut se poser la
question quant a la pertinence de cette loi sachant que la loi d’Hollomon est parfaitement vérifiée,
comme nous avons montré en considérant {a déformation plastique. Par contre, ce type de loi
peut étre plus utile dans le cas ou la déformation totale est considérée puisque le second terme
peut alors représenter les écarts a la loi d’Hollomon. C'est ce que nous avons mis en évidence en
exprimant I'écart de contraintes Ao, dans ia relation (182) en fonction d’'une exponentielle. Mais le
terme est apparemment a retrancher et le fait d'imposer une fonction exponentielle, telle que
(+exp[K2]), empéche de trouver un signe négatif. Nous avons tout de méme lissé les points
expérimentaux avec la formule de Ludwigson pour en déduire les paramétres de lissage. La figure
119 montre effectivement que cette relation permet de bien représenter I'évolution des points
expérimentaux mais il n’en est pas de méme pour les paramétres que 'on ne peut pas rapprocher
de valeurs représentatives de traction deja trouvées avec les autres modéles, en particulier la
puissance qui est 10 fois plus élevée que celle déduite par la loi d’Hollomon.

Le lissage des points experimentaux a conduit aux valeurs des paramétres suivantes :

o, = 2800 -£5® + exp[7,03]- exp[-6,67.¢,] pour la déformation totale.

6, =1810-}%° + expl7,32]- exp|- 3:16'8Vp] pour la déformation plastique. (190)
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Figure 119. Représentation de la relation de Ludwigson.

D’un autre c6té, il nous semble intéressant d’étudier la méme relation sans prendre connaissance
de la relation (183) que nous proposons et dont la forme est comparable. La différence provient
essentieliement de la possibilité du coefficient devant 'exponentielle d’étre négatif. Cette relation
est représentée sur la figure 119 sous le nom de loi de Ludwigson modifiée. Elle montre que le
lissage est bien meilleur. Mais, dans ces conditions, les paramétres de lissage sont complétement
difféerents comme on peut le constater dans {'équation suivante :

o, =2070-£5%% —exp|6]- exp[-160.¢, ] (191)

ou I'exposant retrouve une valeur comparable a celie d’'Hollomon. De plus, si on présente les

deux derniers parametres de lissage autrement, on peut écrire :

oy =2070-£29% _400. exp{—&%&g} (192)

qui est identique a la relation (183). En effet, je rappelle les valeurs des coefficients, 367 et

0,0066 obtenus avec cette relation et qui sont 8 comparer aux valeurs de 400 et 0,00625

trouvées ici.

A la vue de ces résultats, il nous semble plus judicieux d’écrire ia loi de Ludwigson sous une forme
plus générale reprise par la relation (183) laissant ainsi la liberté au coefficient de I'exponentielle

d’étre positif ou négatif selon le cas.

En conclusion, nous venons de voir que plusieurs relations peuvent étre comparées et donner des
résultats différents selon la maniére dont on les utilise. Le choix de I'une ou l'autre de ces relations

se justifie a posteriori par le phénoméne que l'on cherche a étudier. En effet, les modéles
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mathématiques présentés ne cherchent qu'a décrire une évolution de la contrainte en fonction
d'une déformation dans le domaine plastique, a charge ensuite a l'utilisateur de considérer tel ou
tel paramétre de lissage pour caractériser au mieux le comportement du matériau. Il est vrai aussi
que le choix va aller vers la relation contenant le moins de paramétres de lissage comme c’est le
cas dans les relations d’Hollomon ou de Voce.

Dans ce qui suit pour I'étude du phénomene de décarburation, il nous parait opportun d’étudier les
paramétres de la loi d’Hollomon en considérant la déformation plastique d'une part et la
déformation totale d’autre part en tenant compte de modifications qu’on lui a apporté. Ensuite,
nous utiliserons la relation de Voce qui ne fait intervenir gu’'un seul parameétre appelé déformation

caractéristique par l'auteur.

F.2 Influence de la décarburation sur les propriétés de traction.

Des essais de ftraction ont été realisés sur les éprouvettes décarburées trempées. Les courbes

conventionnelles de traction sont rassemblées sur la figure 120.

2000+

1600

F/S_ (en MPa)
5
s

G:

Matériau homogene

X T T T T T T
0,00 0,03 e= AL/LO 0,06 0,09
Figure 120. Courbes conventionnelles de traction de l'acier a ressort 54SiCrV6 en fonction des

différents traitements thermiques de décarburation.

De maniére générale et a cette échelle d’observation, les courbes se superposent dans le
domaine élastique. Des différences visibles interviennent surtout dans le domaine de striction.
Pour ce qui nous intéresse, c’est a dire le domaine plastique, aucune différence significative n’est
visible sur ces courbes. Pour ce qui concerne les caractéristiques conventionnelles, nous les
avons rassemblées dans le tableau 39 en fonction de leur niveau de décarburation. Nous
rappelons ici que, plus le numéro de référence est élevé, moins la décarburation est prononcée.

Dans ces conditions, I'échantillon référencé 7 est le plus comparable au matériau homogéne.
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E (GPa) | Re (MPa) | R, (MPa) | ¢, | A% (%) | Z% (%) | W (Pa)

1T54D | 204,5 1562 1738 | 0,0075| 6,69 | 66,0 | 596

2T54D | 2153 1584 1768 | 0,007 | 810 | 639 | 583
3T54D | 2093 1551 1751 | 0,0073| 6,80 | 69,1 | 575

AT54D | 2083 1568 1791 | 0,0074| 7,44 | 680 | 590
5T54D | 2054 1569 1719 | 0,0074| 544 | 66,2 | 6,00

6T54D | 207,2 1587 1782 | 0,0076 | 672 | 57,2 | 6,08

7T54D | 1988 1567 1742 | 0,0077| 7,14 | 64,8 | 6,18

Sain 201,5 1636 1755 | 0,0081| 7.29 | 664 | 664

Moyenne | 206,3 | 1578 1756 | 0,0075| 6,95 | 652 | 6,04
Ecart-type| 5 26 24 | 00003 077 | 36 | 022

Tableau 39. Tableau récapitulatif des propriétés mécaniques de fraction déduites des courbes

conventionnelles de traction.

La figure 120 présente des courbes de traction dont l'allure générale est celle des matériaux
élastoplastique. L’analyse des propriétés mécaniques relatives au domaine élastique collectées
dans le tableau 39 montre que les valeurs des modules d’élasticité et de la limite élastique sont
suffisamment proches pour étre considérées indépendantes du niveau de décarburation. Ainsi, le
module d’élasticité moyen est égal a 206 GPa environ avec une erreur de 2 % et la limite élastique
moyenne est de 1578 MPa avec une erreur inférieure a 2 %. Il en est de méme pour les valeurs de
la résistance maximum qui est proche de 1755 MPa en valeur moyenne. Rappelons que la valeur
du module d’élasticité trouvé en indentation instrumentée est de 213,6 GPa, proche de la valeur
obtenue par traction. Pour ce qui concerne le domaine plastique, on peut s'interroger sur les
variations éventuelles. Nous verrons dans la suite que certaines des lois plastiques sont
suffisamment sensibles pour mettre en évidence une dépendance des parameétres avec le niveau
de décarburation. Pour terminer avec les paramétres conventionnels, on peut noter une variation
tres faible de la résilience qui semble augmenter lorsque le matériau devient de plus en plus
homogéne. Mais globalement rien de trés significatif sur 'ensemble de ces paramétres ne permet
de dégager une quelconque tendance de I'influence de la décarburation.

Nous nous sommes donc intéresser plus particulierement aux modes de déformation plastique en
reprenant les lois que nous avons sélectionnées précédemment. Nous n’avons pas repris toutes
les courbes dans ce chapitre pour ne pas alourdir inutilement le document mais elles ont la méme

forme générale que celles présentées dans la partie précédente. Le tableau 40 reprend
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'ensemble des valeurs des parameétres de lissage pour chaque modéle testé et pour chaque
échantilion.

Loi de Hollomon : Oy, =Ky €03 (déformation plastique)

Paramétres | 1T54D | 2T54D | 3T54D | 4T54D | 5T54D | 6T54D | 7T54D | Mat Réf

Ky 2189 | 2155 | 2177 | 2243 | 2117 | 2201 | 2117 2095

Ny 0,048 | 0,045 | 0,049 | 0,051 | 0,045 | 0,048 | 0,044 0,038

8V
Loi 1 de Hollomon modifiée : Ov =Ky et —Ke, exp[1 —8—

c1

} (déformation totale)

Paramétres | 1T54D | 2T54D | 3T54D | 4T54D | 5T54D | 6T54D | 7T54D | Mat Réf
Ky 2130 | 2130 | 2149 | 2209 | 2101 2171 2092 2070
Ny 0,048 | 0,045 | 0,049 | 0,051 | 0,045 | 0,048 | 0,044 0,038
Kes 451 457 429 545 323 417 397 367
Ec1 0,0066 | 0,0064 | 0,0064 | 0,0058 | 0,0082 | 0,0067 | 0,0066 | 0,0066

Loi 2 de Hollomon modifige : 0y =Ky - &' +Kc, '{Fivj (déformation totale)
¢
Parameétres | 1T54D | 2T54D | 3T54D | 4T54D | 5T54D | 6T54D | 7T54D | Mat Réf
Ku 3073 2990 3022 2945 2839 2936 2764 2585
Ny 0,142 | 0,132 | 0,136 | 0,125 | 0,123 | 0,126 | 0,116 0,096
Kec: 87,5 77,7 84,8 75,9 54,5 64,2 64,8 50,0
€2 0,016 | 0,016 | 0,016 | 0,017 | 0,015 | 0,016 | 0,017 0,017

Om ~Ovp Evp . .
Loide Voce : ———_ = &XP ——— | (déformation plastique)
Oy — O, €,

Paramétres | 1T54D | 2T54D | 3T54D | 4T54D | 5T54D | 6T54D | 7T54D | Mat Réf

€ 0,0094 | 0,0101 | 0,0093 | 0,0088 | 0,0103 | 0,0092 | 0,0101 | 0,0104

Tableau 40. Valeurs des parameétres de lissage de la loi d’Hollomon modifiee ou non et de la loi

de Voce pour chaque échantillon.
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Pour étudier la sensibilité d’'un modéle au phénomeéne de décarburation, il convient de représenter
I'évolution de chacun des parametres en fonction d’'un terme lié a la profondeur de décarburation.
Mais une lecture attentive du tableau 40 montre que les modeéles représentant le comportement
du matériau sur la zone de déformation entiére plastique ne sont pas pertinents puisque les
paramétres sont relativement constants. Il s’agit de la loi d’Hollomon, de la loi 1 de Hollomon
modifiée et de la loi de Voce qui tous cependant représentent correctement 'ensemble des points
expérimentaux avec les mémes coefficients. Pour la loi 2 de Hollomon modifiée, le premier terme
représente la premiére partie de la déformation plastique et le second la déviation par rapport -a
cette premiére partie. Nous allons nous intéresser plus a cette relation qui semble plus sensible a
l'effet de la décarburation. Pour cela, nous représentons sur la figure 121 I'évolution des

parameétres de la loi 2 de Hollomon modifiée en fonction de la profondeur de décarburation.

3500 . . , . : 0,15 — : : :
::1:
— (0]
§ %ﬂ 0,121 .
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Figure 121. Parametres Ky, ny et Kc de la loi 2 de Hollomon modifiée en fonction de la

profondeur totale de décarburation estimée a partir des profils de durete.
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Pour les trois parameétres considérés, le quatriéeme restant constant et voisin de 0,016, la tendance
est a 'accroissement lorsque la profondeur totale de décarburation augmente. Cela se traduit de

maniére schématique par une modification de la forme des courbes comme l'indigue la figure 122.

4 "Terme de
In (ov) Echantillon .| déviation : Ao
lus décarburé
In (o) | PUSGECAROE A
Loi de \ '
Hollomon :
vérifiée
Echantillon
moins décarburé
In(ow) ../ Début de Fin de
plastification plastification ’ In (gv)
In (evp) In (gc)

Figure 122. Schéma expliquant le déplacement des courbes de plastification en fonction de

I'évolution des parameétres de la loi et donc du niveau de décarburation.

La tendance observée ici est finalement assez surprenante dans le sens ou plus le matériau est
décarburé dans sa zone superficielle, plus ie niveau de contrainte dans le domaine plastique est
élevé pour un niveau de déformation identique. Il faut ajouter cependant que les valeurs de la
contrainte vraie au début et en fin de plastification sont ies mémes indépendamment de la
décarburation. Il s’agit d’'un phénoméne localisé ou le mouvement des dislocations est lié a la fois
a la quantité de carbone qui joue autant de points d’ancrage et lié aussi a une modification de la
structure (martensite moins chargée en carbone). li est cependant délicat d'expliquer plus en détail

le processus de plastification en 'absence d'informations précises sur le réseau de dislocations.
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Conclusion Générale.

L'objectif de cette étude est la caractérisation de la décarburation et, plus précisément, la
détermination de la profondeur totale de décarburation. Les outils mis en oeuvre sont
essentiellement l'observation optique et findentation. L’analyse bibliographique sur ce sujet a
moniré la complémentarité de ces deux techniques qui sont les méthodes préconisées par la
norme ISO 3887 relative a la caractérisation de ce phénoméne. L’analyse des aciers décarburés,
en atmosphere contrdle ou non, a quant a elle trés bien montré les limites de 'observation optique
sur la mesure de la profondeur. C'est pourquoi nous avons principalement axé notre étude sur les
différentes possibilités d’analyse que fournit I'indentation. Dans ce vaste champ d’application, trois
grandes approches ont été retenues. |l s'agit de I'établissement du profil de dureté a partir d’essais
d’indentation conventionnelle sur une section droite de I'échantillon. La deuxiéme approche
consiste & construire ce profil de dureté par d’'essais d’indentation conventionnelle réalisés
perpendiculairement a la surface modifiée. Enfin, la troisiéme approche s’appuie sur le
développement récent de lindentation instrumentée qui permet d’obtenir un grand nombre
d’'informations a partir d'une seule courbe charge-déplacement. Dans chacune de ces approches,
nous avons toujours eu comme obijectif la détermination de la profondeur totale de décarburation a
I'aide de modéles mathématiques simples. Dans ce qui suit, nous reprenons chacune d’entre-elles

pour montrer I'essentiel des travaux réalisés :

1) Pour établir le profil de dureté, nous avons montré qu’il était possible de le faire a partir des
lois disponibles dans la bibliographie. Ces lois concernent d’une part la connaissance de la
concentration en carbone en tout point de la piéce a partir des lois classiques de Fick sur la
diffusion et d’autre part les relations entre la dureté des phases présentes et la composition
du matériau de base. Dans le cas ol les conditions de la diffusion sont parfaitement
connues, c'est-a-dire température du traitement, durée et nature du milieu, le modéle ainsi
construit permet de représenter trés correctement I'évolution des points expérimentaux. |l
n’en est pas toujours de méme en l'absence de ces informations. Cependant, méme dans
ces conditions plus difficiles, le modele permet de remonter a des valeurs utiles comme la
concentration en carbone a la surface. Ces relations sont complexes a utiliser du fait des
nombreux paramétres pris en compte. C'est pourquoi nous avons utilisé une loi dite
exponentielle pour représenter lallure des évolutions de la dureté. Cette loi est trés
intéressante malgré son caractére descriptif et non prédictif. En effet, elle permet de
représenter le profil de dureté uniquement a partir des duretés de surface et a cceur,
généralement connues ou facilement accessibles, et d'un seul parametre de lissage qui est
ensuite utilisé pour la caractérisation de la décarburation. A ce stade de I'étude, le facteur

introduit dans la loi exponentielle permet d’estimer sans erreur de l'opérateur la profondeur
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totale de décarburation avec une tres bonne représentativité.

La connaissance de cette loi exponentielle nous a permis de proposer un modéle béati sur
des indentations conventionnelles prises perpendiculairement a la surface décarburee. Ce
modéle permet de construire le profil de dureté dans une section de la piéce sans
nécessiter de préparation spécifique de celle-ci. Ce modele bien que trés prometteur reste
compliqué a utiliser du fait que le parameétre a déterminer se trouve sous plusieurs formes
dans une méme relation. Cela impose le développement de petits programmes de calcul
pour trouver la valeur de ce coefficient point par point ou par lissage de 'ensemble des
points expérimentaux. La premiére méthode a été appliquée avec succés. Dans I'objectif
de determiner un critére de décarburation, nous avons montré qu’il n'était pas forcément
indispensable de connaitre le profil de dureté. En effet, nous proposons de calculer la
variation relative de la dureté entre les duretés de surface et a coeur puis de la représenter
en fonction de la profondeur atteinte par I'indentation par une relation de type exponentielle
ou inverse. Le parameétre unique qui découle de ces représentations peut servir pour
caractériser la décarburation et établir un critére. Nous n’avons pas poussé plus loin cette
étude car il nous semblait plus judicieux de développer I'analyse d’'une courbe compléte

charge-déplacement obtenue par indentation instrumentée.

L'indentation instrumentée est assez récente comparée a l'indentation conventionnelle.
C’est pourquoi sur un matériau connu nous avons voulu bien poser les bases de V'analyse
des courbes obtenues par chargement et déchargement de l'indenteur. Nous avons ainsi
confirmé [utilisation des coefficients pertinents d’Oliver et Pharr et de Hays dans
'expression de la rigidité de contact donnant la compliance et le module d’élasticité du
materiau. Nous avons aussi justifié la prise en compte du défaut de la pointe de I'indenteur
dans cette relation par I’analysey de I'effet de taille en indentation. Pour comparer les
duretés instrumentées et conventionnelles faites avec un temps de maintien a la charge
d’'indentation maximum, nous avons développé un modéle rhéologique simple qui,
comparativement a ceux disponibles dans la bibliographie, permet de relier les coefficients
élastiques du ressort et de viscosité des amortisseurs a des proprietés du couple
matériau/indenteur. Ce modéle permet de connaitre, en tout point du chargement,
Paccroissement de profondeur d’empreinte qui serait due a un maintien de la charge
donnée. A partir de ces nouveaux développements, nous proposons de caiculer la dureté
Martens (comparable a la dureté Vickers) a partir d’'une profondeur corrigée tenant compte
de la compliance de linstrument, du fluage par application de la charge pendant 15
secondes et du défaut de l'indenteur. Cette base de calcul validée avec des mesures de
dureté Vickers conventionnelle sert a I'analyse des échantillons décarburés. Ainsi, nous
mettons bien en évidence que la décarburation se traduit logiquement par une

augmentation de la valeur de la dureté lorsque la profondeur d’empreinte augmente. Il faut
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cependant étre prudent sur les premiers microns de l'indentation ou I'effet de taille est trés
marqué. Nous avons dans notre cas défini les limites d’application d’'un modéle linéaire qui
permet par extrapolation a une profondeur nulie de retrouver la dureté en surface et par
extrapolation ou la dureté mesurée est égale & la dureté du matériau non décarburé de
calculer une profondeur critique. Cette profondeur critique est ensuite reliée a la profondeur

totale de decarburation par un facteur de proportionnalité.

Finalement, nous proposons différentes maniéres daccéder a la profondeur totale de
décarburation en allant de méthodes longues & une méthode beaucoup plus rapide puisqu’elle ne
nécessite qu'une seule mesure par indentation instrumentée. Méme si cette derniére méthode est
tres rapide, elle est difficilement utilisable dans une chaine de production pour un contrble en
continu. C'est d'ailleurs pourguoi nous avons analysé les mémes échantillons par courants de
Foucault. Les résultats obtenus sont tres encourageanté puisque nous avons pu établir un modele
de calcul de la profondeur totale de décarburation en s’appuyant uniquement sur la connaissance
du module du signal de sortie analysé en termes d’harmoniques. Ce calcul trés rapide doit étre
transposable dans un contréle en continu moyennant quelques ajustements en fonction de la

nature du matériau et de la forme de la piéce a analyser.

Pour terminer ce travail de recherche, nous avons voulu étudier l'influence de la décarburation sur
les proprietés mécanigues de traction. La diversité des relations pour décrire I'évolution de la
contrainte dans le domaine plastique nous a demandé un effort de clarification. Finalement, il est
possible d'utiliser différents types de relations en partant de celle d’Hollomon, sans doute la plus
connue, a celle de Voce en passant par des adaptations nécessaires que nous proposons en
fonction du type de déformation considérée, plastique ou totale. Nous montrons aussi que
certaines de ces lois sont plus pertinentes que d’autres car elles sont plus sensibles pour décrire le
phénomeéne de décarburation qui reste malgré tout localisé sur quelques centaines de microns a la

surface du matériau.

Ce travail ouvre d’autres perspectives d'études en indentation comme lindentation instrumentée
utilisant une bille. Comme nous l'avons signalé dans la partie bibliographique, des méthodes
inverses sont disponibles pour faire le lien entre la courbe d’indentation et la courbe de traction.
Les premiers essais que nous avons obtenu, et qui ne sont pas presentés ici, sur 'analyse par
eléments finis d’'une courbe d’indentation obtenue avec un indenteur bille sur le matériau
homogéne se sont révélés trés encourageants et mériteraient d’étre poursuivis dans le cas des
matériaux modifiés superficiellement. Mais la encore, il faut étre prudent quant aux hypothéses
posées. Par exemple, la bilie en carbure doit étre absolument considérée comme déformable si on
veut coller au mieux aux résultats expérimentaux. Il est malgré tout concevable que l'apport des

eléments finis se traduirait par une meilleure compréhension du comportement en indentation et
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sans doute par une meilleure précision des résultats obtenus.

Une autre voie de recherche est I'étude du comportement en fatigue des ressorts décarburés a
partir de la connaissance rendue maintenant plus précise des niveaux de décarburation. Cette
étude pourrait englober le suivi par diffraction des rayons X des microdéformations et/ou des
contraintes résiduelles de surface en fonction du nombre de cycles de sollicitation. Il nous semble
intéressant dans un premier temps d’étudier les microdéformations qui sont reliées au réseau de
dislocations. En effet, nous avons vu dans I'étude de la plastification par traction que le niveau de
décarburation conduisait a une modification du comportement plastique. Ce travail est d’ailleurs

prevu au laboratoire et devrait occuper, je pense pour un certain temps, un autre chercheur.
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Annexe 1 :

Filiations de dureté sur les échantillons référencés de A a H.

HV (en GPa)

X en ym A B D E F G H
20 5,32 4,58 3,27 3,1 2,76 2,69 2,44
40 5,567 5,92 4,06 4,75 3,5 3,44 3,07
60 5,8 6,37 5,04 5,29 3,86 3,93 3,44
80 5,94 6,44 5,38 5,7 4,2 4,22 3,59
100 6,1 6,32 5,86 6,12 4,41 4,65 3,84
120 6,11 6,5 6,09 6,19 4,69 4,89 4,22
140 6,14 6,46 6,39 6,42 4,81 517 4,36
160 6,12 6,69 6,59 6,5 5,14 5,41 4,52
180 6,22 6,54 6,66 6,71 5,3 575 4,73
200 6,2 6,74 6,67 6,8 5,71 5,93 4,72
220 6,21 6,69 6,82 6,9 5,88 6,04 5,05
240 6,21 6,64 6,96 7,04 5,96 6,23 5,21
260 6,18 6,65 6,99 6,95 6,16 6,25 5,31
280 6,2 6,65 6,92 6,96 6,33 6,4 5,59
300 6,25 6,73 7 7,15 6,47 6,44 5,57
320 6,31 6,92 7,01 7,15 6,47 6,65 5,64
340 6,34 6,88 7,09 7,21 6,61 6,75 5,81
360 6,26 6,82 7,22 7,34 6,65 6,79 5,92
380 6,4 6,58 7,3 7,17 6,84 6,76 6,13
400 6,43 6,8 7,12 7,27 6,83 6,77 6,24
420 6,4 6,93 7,07 7,22 6,9 6,84 6,21
440 6,41 6,86 7,11 7,25 7 6,9 6,42
460 6,37 6,95 7,23 7,19 7,12 7,01 6,59
480 6,32 6,88 7,27 7,17 7 6,93 6,42
500 6,43 6,69 7,38 7,25 7,12 7,04 6,52
520 6,28 6,84 7,35 7,26 7,12 7,02 6,55
540 6,33 6,8 7,18 7,44 7,19 7,13 6,83
560 6,29 6,91 7,38 7,17 7,14 7,22 6,75
580 6,36 6,9 7,24 7,35 7,33 7,07 6,94
600 6,41 6,77 7,15 7,31 7,24 7,12 6,87
620 6,38 6,75 7,27 7,16 7,03 7,23 6,8
640 6,52 6,69 7,31 7,25 7,22 7,18 6,85
660 6,41 6,78 7,17 7,33 7,15 7,13 6,8
680 6,45 6,94 7,21 7,36 7,17 7,3 6,92
700 6,53 6,8 7,31 7,2 7,36 7,36 6,93
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Annexe 2.

Filiations de dureté sur les échantillons référencés de 1 a?7.

HV (en GPa)

X enum 1R54Q 2R54Q 3R54Q 4R54Q 5R54Q 6R54Q 7R54Q
30 2,49 3,68 411 1,87 3,55 4,85 4,31
60 4,07 4,31 4.57 3,84 5,16 6,31 6,46
90 4,68 4,73 4,98 511 5,25 6,81 7,07
140 533 5,08 5,68 59 6 6,9 7,26
160 5,54 5,11 5,86 6,44 6,38 7,18 7,11 -
210 5,86 5,08 6,24 6,74 7,16 7,43 7.4
240 6,06 5,22 6,36 712 6,76 7,28 7,35
290 6,1 5,25 6,53 7,21 7,35 7,53 7,55
310 6,48 5,37 6,8 7,07 7,02 7,38 75
360 6,52 5,47 7,09 7,16 7,31 7,64 7,55
400 6,61 5,63 7,44 7,16 7.4 7,53 7,45
450 6,79 5,66 7,6 7,21 8,03 7,58 7,45
500 7,09 573 7,49 7,47 7,5 7,48 7,71
550 7,24 5,56 6,99 7,42 7,92 7,58 7,61
600 7,19 5,59 7,34 8,02 7.4 7,79 7,93
650 7,19 5,63 7,49 7,73 7,36 7,79 7,55
700 7,29 6,04 7,34 7,52 7,31 7,79 7,66
750 7,29 5,69 7,77 7,52 7,92 7,69 7,71
800 7,29 5,69 7,6 7,42 7.4 7,53 7,71
850 7,96 5,69 7,49 7,63 7,45 7,53 7,71
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HV (en GPa)

X enym 1R54D 2R54D 3R54D 4R54D 5R54D 6R54D 7R54D
30 3,5 4,37 3,63 2,67 4,12 2,44 3,18
60 3,98 4,78 4,26 412 4,61 4,56 4,63
90 4,51 4,61 4,35 4,54 4,81 5,19 4,83
140 4,51 4,97 4,49 4,94 5,02 5,37 4,89
160 4,78 4,86 4,37 5 5,11 5,31 5,05

210 4,73 5,02 4,73 522 5,37 5,37 5,11
240 5,05 5,16 4,86 5,22 5,22 5,37 5,22
290 5,02 5,25 4,78 5,28 5,37 55 5,25
310 4,81 5,25 5 534 5,47 5,53 5,19
360 5,02 5,25 5,14 537 54 5,59 5,28
400 4,81 5,25 4,97 54 5,63 5,5 5,43
450 4,66 5,43 5 547 5,76 5,63 5,37
500 5,47 5,37 4,86 5,59 5,93 5,59 5,34
550 5.4 547 5,16 5,59 5,25 5,56 5,43
600 55 5,37 5,16 5,43 5,69 5,59 5,43
650 5,43 5,47 5,11 5,56 5,66 5,63 5,37
700 5,63 5,37 5,34 5,47 55 5,66 5,56
750 5,28 5,66 525 54 5 5,53 5,43
800 5,53 5,37 5,28 54 5,63 5,63 547
850 5,56 5,63 5,08 547 5,63 5,76 55
900 5,63 5,53 5,14 5,37 55 5,66 5,66
950 5,47 55 5,31 5,53 55 5,53 5,53
1000 5,47 5,5 5,31 5,43 5,59 5,63 5,66
1050 5,47 5,63 5,34 5,53 5,69 5,53 5,59
1100 5,66 5,59 5,25 5,22 5,47 5,63 5,73
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Annexe 3:

Valeurs des indentations discréetes en surface.

X en ym HV (en GPa)
P (N) 1R54T 2R54T 3R54T 4R54T 5R54T 6R54T TR54T
0,098 2,67 2,80 2,98 2,95 2,78 2,91 3,22
0,245 2,79 2,91 2,86 2,67 3,01 2,92 3,08
0,490 2,93 3,36 2,88 2,68 2,85 2,99 3,15
0,981 2,99 3,26 2,90 2,76 3,18 3,28 3,16
1,961 3,24 3,14 3,06 2,76 3,26 3,23 3,30
2,942 3,24 3,16 3,16 2,90 3,45 3,29 3,37
4,904 3,35 3,73 3,28 2,94 3,42 3,49 3,35
9,807 3,46 3,52 3,33 3,06 3,47 3,75 3,58
19,614 3,52 3,64 3,89 3,20 3,64 3,76 3,64
29,421 3,49 3,90 3,69 3,23 3,74 4,01 3,59
49,035 3,70 3,52 3,67 3,31 3,87 4,28 3,78
98,070 4,00 3,82 3,79 3,62 4,00 4,51 4,00
153,234 3,90 3.80 3,92 3,73 4,15 4,58 4,18
196,140 4,13 4,00 3,93 3,87 4,16 4,70 4,23
294,210 4,23 3,99 4,06 4,06 4,33 4,81 4,31
392,280 4,14 4,09 4,16 4,12 4,40 4,87 4,42
490,350 4,34 4,09 4,16 4,27 4,44 4,90 4,34
612,938 4,38 4,19 4,26 4,40 4,49 4,97 4,53
1225,875 4,38 4,29 4,29 4,55 4,60 4,89 4,64
1838,813 4,46 4,34 4,44 4,72 4,76 5,03 4,74
2451,750 4,36 4,37 4,55 4,82 4,75 5,09 4,80
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