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Résumé

Résumé

L’objectif de cette recherche est d’étudier I’influence du traitement de revenu sur les
caractéristiques microstructurales et mécaniques d’un acier X70 a structure dual phase. La
formation de la microstructure dual—phase (ferrite + Martensite) de I'acier X70 est
obtenue dans cette étude par trois traitements thermiques distincts : trempe directe (DQ),
trempe par étapes (SQ) et trempe intermédiaire (1Q), Le traitement thermique appliqué aux
températures de recuit intercritique (ICT) de 760 °C et 800 °C. Nous étudions les effets des
températures de revenu allant de 200 a 500 °C sur la microstructure et les propriétés de
traction et de résilience de I’acier X70 dual phase. Le revenu amorce la diffusion du
carbone et affecte sa redistribution dans la microstructure. 1l a été constaté que la quantité
de carbures augmente avec l'augmentation de la température de revenu et conduit a un
appauvrissement en carbone de la martensite. D'autre part, l'augmentation de la
température de revenu provoque une diminution de la résistance a la traction et de la limite
d'élasticité tandis que I'allongement augmente. L'énergie absorbée augmente avec

I'augmentation de la température de revenu.

Mots clés : API X70, Aciers biphasés, Revenu, Résilience, Traction.

Abstract

The objective of this research is to study the influence of tempering on the mechanical
characteristics of an X70 steel with a dual phase structure. The formation of (Martensite +
ferrite) dual phase microstructure of X70 steel is achieved in this study by three distinct
heat treatments: direct quenching (DQ), step quenching (SQ) and Intermediate Quenching
(1Q), the heat treatment applied at an intercritical annealing temperatures (IAT) of 760 °C
and 800 °C. We investigate the effects of a tempering temperature in the range of 200 to
500 °C on microstructure and tensile and resilience properties in a dual-phase X70 steel.
The tempering starts carbon diffusion and affects its redistribution in the microstructure. It
was noticed that the amount of carbides increases with the increase of the tempered
temperature and leads to depleted carbon in martensite. On the other hand, the increase of
the tempered temperature induces a decrease of the ultimate tensile strength and the yield
strength while the elongation increases. The energy absorbed increases with the increase of

tempering temperature.

Keywords: API X70, Dual Phase steels, Tempering, resilience, Tensile.
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revenu & 800 °C de SQT a) T=300 °C b) T=400 °C

28 I’évolution de 1'énergie absorbée a la température ambiant en fonction des 114
températures de revenu d’un acier X70a a) T=760 °C b) T=800 °C
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INTRODUCTION GENERALE

Les aciers dual phase sont caractéris€és par une microstructure composite consistant en une
phase de martensite dure dispersée dans une matrice de ferrite ductile. Les aciers dual phase
présentent une ¢élasticité continu, d'un taux d’écrouissage initial élevé et d'un bon allongement [1,
2]. 11 est bien connu que les propriétés mécaniques des aciers a haute limite élastique sont
largement déterminées par leurs microstructures. Dans les aciers dual phase ferrite-martensite, la
ferrite assure une formabilité ¢élevée, alors que la martensite dure offre une résistance

conséderable.

La microstructure recherchée peut étre obtenue par recuit intercritique dans le domaine
(ferrite+austenite) suivi d’un refroidissement rapide permettant d’assurer la transformation de
I’austénite, qui s’est formée au cours du maintien entre Acl et Ac3, en martensite. On sait que,
outre la fraction volumique de la martensite, la contrainte et la ductilité de I'acier (FMDP) sont
influencées par un certain nombre d'autres variables microstructurales, telles que la taille des
grains, la morphologie et la distribution de la martensite et la composition chimique de ’acier
[3,4]. Jusqu'a présent, l'attention a été consacrée a l'importance de la fraction volumique de la
martensite sur la résistance et la ductilité, et I'influence de la morphologie de la martensite sur les

propriétés mécaniques [5, 6].

La morphologie de la martensite constitue elle aussi un parametre influant. La situation peut
devenir plus compliquée si le laminage a chaud est effectu¢ dans le domaine de température
intercritique [7]. Les effets de la microstructure sur le comportement mécanique des aciers DP ont
été étudiés dans de nombreuses recherches [3,4]. Une combinaison optimale de haute résistance
et ductilité avec une forte résilience a été trouvée dans la phase de ferrite et de martensite finement

dispersée.

Le laminage intercritique peut étre défini comme le processus de laminage dans lequel la
déformation est effectuée dans la plage de température de transformation (a+y). Les chercheurs
sont divisés dans leur opinion sur ’effet du laminage intercritique pour 1’amélioration des
propriétés mécaniques. Pour certains le laminage intercritique est indésirable parce qu'il implique

différents défauts métallurgiques tels que grossissemen anormal du grain, de la structure a

1
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grain mixte, structure ferritique déformée, et une anisotropie planaire des propriétés mécaniques.
En autre, méme parmi ceux qui prétendent l'effet d'amélioration du laminage intercritique ils
essayent d'exploiter cet effet bénéfique seulement sur des applications limitées. La raison de cette
divergence d'opinion est que le comportement de la ferrite pendant et aprés déformation dans le
domaine intercritique n'a pas encore ¢ét¢ étudié suffisamment pour permettre une pleine

compréhension de l'effet du laminage intercritique. [8]

Pour améliorer 1'allongement et la formabilité des aciers DP, un processus de revenu pourrait
étre proposé. Au cours du revenu, des changements de microstructure entrainent une amélioration
les propriétés des phases martensitique et ferritique [9,10]. Il active la diffusion du carbone et
affecte la redistribution du carbone dans la microstructure. La dureté de la martensite diminue
avec l'augmentation de la température due a la diffusion des atomes de carbone a partir de leurs
sites de réseau interstitiels pour former des précipités de carbure de seconde phase. Les effets des
températures de revenu sur la microstructure et les propriétés mécaniques correspondantes des

aciers DP ont également été remerques par Anazadeh et al. [9]

Aprées trempe intercritique, le revenu est généralement appliqué pour modifier les propriétés
mécaniques des aciers DP [11]. Les effets du revenu sur la microstructure et les propriétés
mécaniques des aciers DP ont été rapportés et révelent que l'influence de revenu sur les
caractéristiques des aciers DP sont affectées par la composition chimique, la fraction volumique
de martensite, 1’austénite retenue et les parametres de revenu [12]. Les comportements d’¢€lasticité
sont significativement affectés par les températures de revenu, ou les aciers DP effectuent un
discontinu lors du revenu a plus de 300 » C et la limite d’¢lasticité augmente d’abord, puis diminue
avec ’augmentation de la température de revenu, tandis que la résistance a la traction et
’allongement changent légérement jusqu’au revenu a des températures €élevées [13-15]. Li et
coll. [16] ont constaté que la résistance a la traction avait une relation linéaire avec le rapport de
nanodureté de la martensite et de la ferrite. De plus, la réduction de la différence de nanodureté
entre les deux phases pourrait effectivement retarder la formation de vide dans la martensite [17].
Cependant, la plupart des travaux a ce jour ont été axés sur I’influence des parameétres de revenu
sur les aciers DP avec un certain nombre de phases constitutives, et il existe peu d’études portant

sur les effets synergiques de la teneur en ferrite et de la température de revenu sur la mécanique.
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Dans ce travail, les aciers DP avec différente fraction et morphologie de martensite ont été
produits par recuit intercritique aux températures 760 et 800 °C pendant trente minute. Les aciers
DP générés ont subi un revenu a différentes températures allant de 200 a 500 °C pendant une
heure. Par la suite, des examens de métallographie et des essais de dureté et des essais de traction

et résiliance ont été effectués.

Pour répondre aux objectifs et mener ce travail a terme, nous avons organis¢ de facon didactique,

le manuscrit de ce mémoire en quatre chapitres :

Le premier chapitre est réserve a I’étude de Spécifications des aciers HSLA. Dans ce permier
chapitre, nous allons présenter en détail les aciers HSLA, pour avoir une idée claire sur ces

familles d’aciers a haute résistance utilisés actuellement dans plusieurs secteurs de I’industrie.

Le deuxiéme chapitre est consacré aux aciers dual-phases qui font I’objet de cette étude nous
analysons les résultats de la bibliographie sur les aciers Dual Phase, en nous intéressant aux

aspects de transformations de phases et aux propriétés mécaniques.

Dans le troisiéme chapitre, nous allons présenter toutes les techniques et les procédures qui
ont été utiisées durant la réalisation de ce travail de recherche, et qui incluent la préparation des
échantillons avant traitements thermique, la réalisation des traitements thermiques pour obtenir
des aciers DP, la caractérisation des échantillons apres traitement thermique, essais de traction et
résilience sur les différents échantillons. Ce chapitre va comprendre aussi, la composition

chimique de acier HSLA X70 utiisés.

Le quatriame chapitre, regroupe les résultats de caractérisation et microstructure, que nous
avons obtenu pour L’acier X70 et des discussions portant sur les résultats observés lors de cette

étude.

Vers la fin de ce travail, nous présentons une conclusion générale retracant I’ensemble des

résultats obtenus.
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Chapitre | Spécifications des aciers HSLA

Dans ce premier chapitre, nous allons présenter une étude bibliographique
relativement détaillée sur les aciers HSLA, pour avoir une idée claire sur cette famille

d’aciers a haute résistance utilisés actuellement dans plusieurs secteurs de 1’industrie.

Bien sdr, au cours de cette étude bibliographique, nous allons donner un apergu sur
I’historique de développement de ces aciers, la composition chimique correspondante, le
processus d’élaboration et les applications les plus courantes. Pour respecter la chronologie

d’apparition des aciers a haute résistance a 1’échelle industrielle.

.1 Introduction

L’acier a représenté une grande avancée dans I’histoire de I’humanité, en raison de ses
multiples utilisations et excellentes propriétés. Tout au long de I’histoire, de grandes
découvertes ont été faites grace a la connaissance des phénomeénes qui dominent le
comportement des alliages, tels que la composition chimique, la microstructure et les
procédés thermomécaniques. De nombreux chercheurs ont contribué a ces connaissances et
ont établi les fondations responsables des développements continus dans le domaine de la

métallurgie. [1]

Depuis les années 60, la production des aciers HSLA et leur utilisation pour une large
gamme d’applications ont gagné une grande importance. Comparés aux aciers au carbone,
les aciers HSLA offrent non seulement une haute limite élastique, mais aussi les propriétés
de travail tel que la formabilité et la soudabilité. Probablement le facteur qui a accéléré
I’adoption des aciers HSLA était la réduction du codt par le biais de la facilite de
fabrication et la diminution en poids. La premiére accentuation sur le durcissement par
précipitation a donné un chemin a I’étude du raffinement du grain. A cause de la faible
quantité du carbone des aciers HSLA, leur excellente soudabilité est devenue le premier
motif pour le changement [1, 2]. Par exemple, I'énergie absorbée lors d'un essai de
résilience est effectués a l'aire sous la courbe de traction contrainte-déformation (Figure.
1.1).
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True Stress (MPa)
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Figure. 1.1 : Facteurs affectant une énergie absorbée [3]

l. 2 Les catégories des aciers HSLA

Les aciers HSLA comprennent plusieurs classes désignées a améliorer des
combinaisons speécifiques des propriétés telles que la résistance, résilience, formabilite,

soudabilité. Ces aciers peuvent étre divisés en six catégories.
1.2.1 Les aciers HSLA ferrito-perlitique

Les aciers HSLA ferrito-perlitiques sont généralement des aciers C-Mn qui
contiennent de faible additions d’éléments susceptibles de former des carbures et/ou des
carbonitrures, tels le vanadium et le niobium. Ces aciers ont produit des limites
conventionnelles d'élasticité de 550 MPA et une température de transition ductile-fragile
de -70 °C. Fondamentalement ce sont des aciers dont la structure d’emploi est ferrito-
perlitique, la ferrite étant durcie par une fine précipitation, bien répartie, de carbures et/ou
de carbonitrures formés a partir des éléments dispersoides. [4, 5]

Pour pouvoir développer cette précipitation, il est indispensable de mettre tout
d’abord en solution dans ’austénite, le carbone et les ¢léments dispersoides. La solubilité
de ces derniers est limitée, et qui évolue avec la température. Afin de mettre en solution
des quantités d’éléments suffisamment grandes pour pouvoir espérer un effet durcissant

important lors de la précipitation ultérieure, il est donc nécessaire de porter I’acier a de plus
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hautes températures. Mais en portant I’acier a haute température on va engendrer un
grossissement important du grain austénitique qui ira a I’encontre du but visé puisqu’il
provoquera la formation d’une ferrite trop grossiére et donc peu performante
mécaniquement. Compte tenu des températures qu’il faut atteindre, il est difficile
d’empécher ce grossissement. On doit recourir alors & une procédure particuliére de

I’affinement du grain austénitique : le traitement thermomécanique.

Celui-ci consiste, aprés avoir porté le métal a haute température pour mettre en
solution les précipités, a réaliser une déformation a chaud (laminage, forgeage) dans des
conditions contr6lées de telles sorte que le corroyage soit achevé a relativement basse
tempeérature (mais supeérieure a celle a laquelle débute la transformation (y—a) pour que
I’austénite écrouie recristallise totalement et trés finement. Dés 1’achévement de la
recristallisation, le métal doit étre refroidi énergiquement jusqu’a la température de début
de la transformation (y—a), afin d’éviter a la fois un grossissement des grains
austenitiques fraichement recristallisée et une précipitation de carbures et/ou nitrures au

sein de I’austénite [6].

rL @ﬁ/ 3
] Ferr‘ te )
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Figure. 1.2 : acier microalliés ferrito-perlitique [7-9]
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1.2.2 Les aciers dual-phase

Si les aciers microalliés bénéficient de trés bonnes propriétés mécaniques, leur limite
d’¢élasticité¢ €levée les rend par contre difficilement formables & froid. Dans le but de
réduire la masse des véhicules, les chercheurs dans 1’industrie automobile ont mis au point
des aciers dont la limite d’élasticité reste moyenne (300 a 350 MPa), mais dont la
résistance a la traction, apres consolidation est importante due a la déformation plastique,
est comparable a celle des aciers microalliés (650 a 700 MPa) ; par ailleurs, leur
allongement a la rupture demeure élevee (25 a 30%). Apres leur mise en forme a froid, par
écrouissage, leur limite d’¢lasticité est d’au moins 500 MPa. Ces aciers, connus le nom
d’aciers dual-phase, font preuve d’une excellente formabilité a froid. Leur microstructure
est composée de grains férritiques, et des Tlots de martensite dont la proportion varie en
fonction de la température intercritique. 1ls contiennent peu de carbone (0.08 a 0.15%) et
entre 1 et 1.5 % de manganese. [10, 11]

La microstructure des aciers dual-phase peut étre développé soit par un chauffage a
I’intérieur d’un intervalle de température intercritiques (a+y), ou par le controle du

refroidissement a partir des conditions du laminage a chaud. [12]

Pour la deuxiéme condition, il faut parfaitement controler la température de fin de

laminage pour que la microstructure soit composée de ferrite et d’austénite.
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Figure. 1.3 : La microstructure de dual-phase [7]
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1.2.3 Les aciers de ferrite aciculaire

Une autre approche au développement des aciers HSLA est d'obtenir une
microstructure de ferrite aciculaire trés fine et de haute résistance, au lieu de la
microstructure polygonale habituelle de ferrite, pendant la transformation de
refroidissement des aciers a ultra bas carbone (< 0.08% C) avec la trempabilité suffisante
(par des additions de manganese, de molybdene, et/ou de bore). Le niobium peut
également étre employé pour le durcissement par précipitation et I'affinement de grain. La
différence principale entre la structure de la ferrite aciculaire (désignée également sous le
nom de la bainite a faible teneur en carbone) et celle de la ferrite polygonale est que
I'ancien est caractérisé par une densité de dislocation élevée, et les grains fins fortement

ovales qui ne sont pas exhibés en ferrite polygonale
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Figure. 1.4 : acier de ferrite aciculaire [7]

Les aciers de ferrite aciculaire peuvent étre obtenus par trempage ou, de préférence,
par le refroidissement a l'air avec les alliages appropriés pour la trempabilité. L'avantage
principal de ce type d'acier HSLA est la combinaison peu commune de haute limite
d'élasticité (415 a 690 MPa), de la résilience élevée. Une application importante de ces
aciers est le pipeline. Les propriétés d'un acier de ferrite aciculaire laminé sont récapitulées
dans la Figure. 1.5. L'application principale de l'acier de ferrite aciculaire implique les
canalisations d'hydrocarbures dans des conditions arctiques. Cette application exige une

combinaison de dureté supérieure, de haute résistance, d'excellente résistance a la

fissuration induite par I'nydrogene.
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Figure. 1.5 : Evolution de la résilience en fonction de la température pour un acier de

ferrite aciculaire [13]

La résilience et la limite d'élasticité d'un acier laminé de 25 mm a une structure
bainitique a ultra bas carbone. Les teneurs nominales des éléments d'alliage a inclus 0.024
a0.027% C, 0.92 2 1.00% Mn, 3.54 a 3.63% Ni, et 0.050 a 0.055% Nb [13].

En réponse a ces besoins, les chercheurs ont développé un acier de ferrite aciculaire dur
pour le pipeline par I'optimisation du contenu de carbone et de niobium, lI'addition du bore,

et/ou I'application du refroidissement en ligne accélérée.

Quatre catégories pour le service arctique sont disponibles : X52, X65, X70, et X80.

1.2.4 Les aciers HSLA résistants a la corrosion atmosphérique

Les premiers aciers HSLA développés étaient les aciers résistants a la corrosion. Ces
aciers contiennent de cuivre et d’autres éléments qui augmentent la résistance a la
corrosion, le durcissement de la solution-solide, et un certain affinement de grain de la
microstructure de ferrite. L'effet de durcissement de plusieurs éléments d'alliage est

montré dans la Figure. 1.6.

Le vanadium et/ou le niobium peuvent améliorer la limite d'élasticité de ces aciers ;
I'addition du niobium également améliore la dureté. Une normalisation ou un laminage et
un refroidissement commandés peuvent également affiner la taille de grain (et améliorer

ainsi la dureté et la limite d'élasticité). Cependant, si la normalisation ou le
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refroidissement accéléré sont employés pour affiner la taille de grain, I'effet du carbone et
des élements de micro-alliage contenus sur la trempabilité et le potentiel pour des
transformations indésirables a la bainite supérieur et a la ferrite de Widmanstatten

doivent étre considérées.
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Figure. 1.6 Durcissement de la solution-solide de la ferrite. [12]

1.2.5 Les aciers perlitiques de construction laminés

Les aciers perlitiques de construction laminés sont un groupe spécifique d'aciers
HSLA ayant des propriétés mécaniques augmentés (et, dans certains cas, la résistance a
la corrosion atmosphérique) sont obtenus par I'addition des quantités modérées d'un ou
plusieurs éléments de micro-alliage autres que le carbone. Certains de ces aciers sont des
aciers de carbone-manganese et different des aciers au carbone ordinaires seulement en
ayant un plus grand contenu de manganése. D'autres aciers de construction perlitiques
contiennent un peu d'éléments d'alliage, qui sont ajoutés pour augmenter la formabilité, la
dureté, et la résilience. : Les aciers perlitiques de construction laminés sont caractérises
par des limites ; d’¢élasticités dans la gamme de 290 a 345 MPa dans la Figure. 1.7. lls ne

sont pas prévus pour la trempe et ne devraient pas étre soumis a un tel traitement. Pour
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certaines applications, ils peuvent étre recuits, normalisés, ou soumis a un effort relaxe,
processus qui peuvent changer les propriétés mécaniques.
Les inconvénients de base de ces aciers sont la microstructure perlitique augmente la

température de transition mais n'améliore pas la limite d'élasticité.
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Figure. 1.7 acier perlitiques de construction laminés. [14]

1.2.6 Les aciers de forme d'inclusion controlée

Un développement important dans les aciers HSLA micro-alliés est I'utilisation du
controle de la forme d'inclusion. Les inclusions de sulfure, qui sont plastique aux
températures de laminage et ainsi s'allongent et aplatissent pendant le laminage, affectent

défavorablement la ductilité dans (par I'épaisseur) la direction transversale courte.

L'objectif principal du controle de la forme d'inclusion est de produire des inclusions
de sulfure avec la plasticité négligeable méme aux températures de laminage les plus

élevées.
I. 3 Evolution des aciers HSLA

1.3.1 L’affinement des grains

Au début des années 1950 I'effet bénéfique de I’affinement du grain ferritique sur la
limite d'élasticité et sur la température de transition ductile-fragile a été démontré. Dans un
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premier temps, I’affinement du grain utilisées 1’addition du Al-N. Plus tard d'autres additifs
de l’affinement de grains comme le niobium, le titane ou le vanadium se sont averes
important pour contribuer au durcissement par précipitation et aux limites conventionnelles

d'élasticité plus élevées [32].
1.3.2 Durcissement par précipitation

Il a été constaté que I’affinement du grain pourrait avoir lieu en aciers au niobium,
mais aucun durcissement par précipitations n’était présent si la température de
normalisation ou d'austénitisation était un classique Ac3 + 30 ° C. Avec les températures
de normalisation plus élevées, le durcissement par précipitations est devenu
progressivement plus grand mais seulement au détriment d'une perte prononcée de ténacité.
D'autre part, les aciers au vanadium ont montré un durcissement par précipitation une fois
la normalisation a partir des températures conventionnelles et de la ténacité était plus

grande que dans les aciers au niobium [15].
1.3.3 Développement du laminage contr6lé

Une grande partie des recherches détaillées pour comprendre les mécanismes présents
au cours du laminage contr6lé a été effectuée. Le laminage contrélé Conventionnel a été en
mesure d'augmenter la limite conventionnelle d'élasticité a 450 - 525 MPa avec

température de transition a I'impact (ITT) aussi basse que -80 ° C. [16]
1.3.4 Développement du refroidissement controlé

Le développement du refroidissement contrdlé, c'est-a-dire, le refroidissement accéléré
soit d’une plaque, ou plus particulierement de bandes laminées a chaud, suivi rapidement
le développement du laminage contrdlé. La raison est que la taille des grains de la ferrite
diminue avec la baisse de la température de transformation de austénite en ferrite avec pour
conséquence une amélioration de la limite conventionnelle d'élasticité et la ténacité (la plus
basse température de transition d’impact, ITT). Le refroidissement accéléré des plaques de
matériaux peut étre effectué par la circulation d'air ou les jets d'eau, mais un grand soin est
nécessaire pour empécher le refroidissement superficiel excessif et la formation de la

structure de matensite/bainite [15].
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.4 Role des éléments d’additions

1.4.1 Carbone

Le carbone forme des carbures a haute température. L’augmentation de la teneur en
carbone augmente le taux de la perlite des aciers HSLA. Des niveaux de carbone élevé
tendent & former la martensite ou la bainite dans la microstructure des aciers lamines.
Quelques aciers HSLA ont des quantités de carbone de 0.06% ou méme moins, sont encore
capable de développer une limite élastique de 345 a 620 MPa. En diminuant la quantité du
carbone au-dessous de 0.05% ameéliore la résistance au HIC « Hydrogen Induced
Cracking » et la soudabilité. [17]

1.4.2 Azote

L’azote joue un role analogue a celui du carbone ; il forme de nitrures a haute
température. Il provogque un net affinement structural, marqué surtout dans les aciers au
vanadium. La précipitation des nitrures de vanadium améliore aussi le raffinement de
grains parce qu’ils ont une faible solubilité dans I’austénite que les carbures de vanadium.

Une addition de plus de 0.005% d’azote provoque une fragilisation. [18]
1.4.3 Manganése

Le rayon atomique du manganese est de méme ordre de celui du fer, il y forme une
solution solide de substitution. De caractére gamma gene, il abaisse la température de la
transformation y—a. Il participe essentiellement au durcissement par solution solide dans
la ferrite. Dans les aciers pour des applications de soudage, le manganése devrait étre
maintenu au-dessous de certaine valeur maximale qui dépend de la composition globale

mais surtout sur la teneur en carbone. [19]
1.4.4 Silicium

Le silicium est généralement présent dans les aciers entierement désoxydés avec des
quantités supérieures a 0,35%. Le silicium a un effet sur le durcissement des aciers
faiblement alliés. Le silicium a un effet significatif sur la limite conventionnelle d'¢lasticité

par le durcissement par la solution solide. [20]
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1.4.5 Phosphore

C’est un ¢élément efficace du durcissement de la ferrite par solution solide. Il éleve
aussi la résistance a la corrosion mais cause une diminution de la ductilité. Le phosphore a
faible quantité <0.05% peut causer aussi une fragilisation au niveau des joints de grains

austenitiques primaires. [20]
.5 Role des éléments disperoides

Les éléments dispersoides sont essentiellement le vanadium, le niobium, et le titane
qui se combinent avec le carbone et/ou 1’azote pour former une fine dispersion des
particules précipitant dans la matrice. Les éléments dispersoides sont ajoutés a l'acier pour
deux objectifs principaux, a savoir, ’affinement des grains et/ou le durcissement par
précipitation. Les deux effets résultent de la précipitation des carbures, nitrures ou
carbonitrures des éléments dispersoides. Ces trois éléments dispersoides ont des effets trés
différents en raison de leurs différentes affinités pour le carbone et I'azote. 1l faut souligner,
cependant, que les carbures/nitrures qui précipitent dans l'austénite ne causent pas le

durcissement. Le tableau 1.1 illustre le rdle de chaque élément.
1.5.1 Vanadium

Le durcissement par précipitations est un des principaux responsable de la résistance
des aciers HSLA, il est facilement atteint avec 1’addition de vanadium de 0,03 % a 0,10.%.
La précipitation des carbonitrures du vanadium dans la ferrite peut développer une

augmentation significative de la contrainte. [21, 22]
1.5.2 Titane

Le titane peut participer a la fois a I’affinement des grains et au durcissement par
précipitation, selon sa teneur. A des compositions supérieures a 0.050 % en poids, les
carbures de titane TiC commencent a exercer un effet de durcissement. Cependant,
actuellement, le titane est employé commercialement pour retarder la croissance des grains
d'austénite. Pour contréler la coalescence du grain austénitique, I’emploi du titane est plus
délicat car la possibilité de précipiter des carbures de cet élément nécessite au préalable la

fixation de 1’azote toujours présent dans ’acier (Les nitrures de titane TiN sont en général
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de taille trop importante pour jouer un rdle dans la résistance au grossissement du grain).
[23]

1.5.3 Niobium

Le Niobium peut avoir aussi un grand effet de durcissement par précipitation a
condition qu'il soit pris en solution au cours de réchauffage et est gardé en solution au

cours de laminage.

Les principales contributions du Niobium sont de former des précipités au-dessous de
la température de transformation et de retarder la recristallisation de 1’austénite. Les
additions de 0.010- 0.053% Nb augmente la limite élastique par la combinaison entre le
durcissement par précipitation et le durcissement par raffinement des grains. Le niobium
est un élément plus efficace dans le raffinement du grain que le vanadium, parce que le
carbure de niobium est plus stable dans ’austénite que celui du vanadium a des
températures de laminage identiques. La faible solubilité du carbure de niobium dans
I’austénite fournit des précipités plus stables, qui retardent la croissance des grains

austenitiques. [24]

Tableau 1.1 : R6le métallurgique des principaux éléments dispersoides [23]

Eléments | Durcissement par | Affinement du Fixation de Modification de
précipitation grain ferritique I’azote la structure
Vanadium Fort Faible Fort Moyen
Niobium Moyen Fort Faible Non
Titane Fort (< 0.05%) Fort Fort Non

|. 6 Précipitation

La précipitation des carbures, nitrures et carbonitrures peut avoir lieu dans quatre contextes
différents [25] :
1. Dans le domaine austénitique au refroidissement s’il est suffisamment lent, et

conformément aux conditions d’équilibre ;

s  —————
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2. Dans le domaine ferritique ou ferrito-perlitigue au moment de la transformation de
phase ;

3. Apres un refroidissement suffisamment rapide, en évitant le domaine de précipitation,
refroidissement suivi d’un revenu que la phase transformée soit de la ferrite, de la
bainite ou de la martensite ;

4. Au cours d’un recuit de recristallisation de produits écrouis a froid, en général au
moment du chauffage et a condition qu’une certaine proportion de 1’élément soit

restée en solution.

|I. 7 Caractérisation des aciers

Pour permettre la caractérisation des aciers, les 3 criteres principaux sont les

caractéristiques physiques, mécaniques et chimiques [26].

1.7.1 Caractéristiques physiques

La dilatation est une caractéristique physique forte importante pour le constructeur

métallique. Le coefficient de dilatation linéaire de I’acier est 12 x 1076 1/K [26].

1.7.2 Caractéristiques mécaniques

Parmi les caractéristiques mécaniques des aciers, les plus couramment utilisées pour

une application dans la construction métallique sont :

+«» Limité d’élasticité : Re en N/mm? ou MPa
C’est la limite de la charge au-dela de laquelle le métal se déforme de facon irréversible
c’est-a-dire qu’il ne retrouve plus sa géométrie initiale ; la déformation n’est plus élastique
et subsite, elle devient plastique. Elle sert au calcul a la contrainte des éléments travaillant
a la flexion, au cisaillement, au flambement [26].

+ Reésistance a la traction (rupture) : Rm en N/mm?2 ou MPa
C’est la plus grande force que le métal peut supporter en traction avant rupture. Elle sert au

calcul de fatigue [26].

% Allongement a rupture : Aen %

C’est I’allongement maximal tolérable avant la rupture [26].

+* Module d’élasticité : E en N/mm?2
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Exprimant la rigidité du métal, c’est le facteur de proportion entre une contrainte appliquée

a une barre et 1’allongement relatif de cette barre dans le domaine plastique [26].

% Reésilience : KCV en J/cm?
C’est une caractéristique qui permet d’apprécier la résistance d’un métal a une rupture
brutale ; 1’essai consiste a rompre a 1’occasion d’un choc unique une section métallique
entaillée en son milieu, reposant sur 2 appuis et sollicitée en flexion.
Il s’agit d’un des principaux critéres de choix de qualité d’acier pour les constructions

soudeées [26].

% Durete
C’est la résistance a la déformation. Cette caractéristique permet d’estimer les propriétés
mécaniques d’un métal. En effet, des correspondances entre les résultats de mesure de
dureté et le niveau de résistance (essentiellement a la traction) ont été établies ; elles

dépendent de la nature du métal de base [26]

% L’essai de traction
I1 consiste a soumettre une éprouvette d’acier a une charge d’acier progressivement de plus
en plus grande jusqu’au moment de la rupture. Le moment a partir duquel le métal subit
une déformation est appelé la limite élastique. La rupture, qu’on appelle la charge de
rupture, est la charge maximale que peut supporter un acier sans subir de modification.
Une fois ces limites atteintes, on mesure la section initiale de I’éprouvette en méga Pascals
(MPa). On mesure aussi ’allongement de I’éprouvette au moment de la rupture, et la
striction qui est le rapport entre la section de I’éprouvette au niveau de la rupture et de sa
section initiale. Un acier doux, qui est celui le plus répandu a une charge de rupture proche
de 350MPa, mais il est courant d’utiliser des aciers dont la charge de rupture dépasse les
1000MPa. A I’heure actuelle, nous sommes capables de créer des aciers spéciaux résistant

a des charges de plus de 3000Mpa [27].

1.7.3 Caractéristiques chimiques

Les métaux sont susceptibles de réagir chimiquement une fois en contact avec d’autres
éléments. Lorsqu’il y a altération, on parle de corrosion.
La teneur des éléments qui le composent est donnée par les normes ou par les catalogues

des producteurs.
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La réactivité des aciers avec leur environnement est importante. La corrosion
atmosphérique dépend de I’humidité relative et de la pollution de I’air. Elle engendre une
dégradation du matériau en termes d’épaisseur, de poids et par conséquent de
performances [27].

% Ténacité

C’est la capacité d’un métal a résister a la propagation brutale d’une fissure. Comme il
est pratiquement impossible de garantir qu’une construction ne comporte aucun défaut, il
est indispensable de prendre en compte ces défauts pour estimer la taille critique de ces
défauts au-dela de laquelle ils seront responsables de la rupture et en deca de laquelle la

rupture serait évitée [27].

.8 Avantage des aciers HSLA

% lls combinent soudabilité améliore due au trés faible niveau de carbone et bonne
formabilité, leurs caractéristiques mécaniques facilitent le formage sur presses et sur
lignes automatisées.

¢ lls se caractérisent de plus par une bonne tenue a la fatigue et a la résistance au choc.

¢+ Grace a leur limite élastique élevée (Re), ils sont particulierement adaptés lorsqu’une
réduction de poids et recherchée, c’est pourquoi ces aciers s’utilisent fréquemment

en remplacement des aciers de construction.

.9 Lelaminage a chaud des aciers HSLA

Le laminage a chaud s’impose pour deux raisons capitales [28] ; la premiére est que la
résistance a chaud du métal décroit trés rapidement avec la température. La seconde est
d’ordre métallurgique. Le laminage a froid provoque un écrouissage du métal.

Le laminage ne peut se poursuivre au-dela de la limite de rupture, par ailleurs
I’écrouissage peut entrainer un dépassement des capacités de puissance du systeéme de
laminage a froid. En pratique, les premiéres séries de réductions commencent a chaud afin
d’atteindre facilement de fortes déformations du matériau et d’ajuster les propriétés
métallurgiques du produit. Le passage a froid est ensuite necessaire pour obtenir les
caractéristiques géométriques et mécaniques adéquates, ainsi qu’un bon état de surface.
Les cages des laminoirs sont généralement « quarto », composées de deux cylindres de

travail de faible diameétre (de I’ordre de 10 cm), assurant le laminage, et de deux cylindres
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d’appui de diametre plus grand, de la cage (vis de serrage, vérins, etc.) permettent de régler
I’épaisseur correcte en sortie d’emprise. Le laminage a froid est généralement réalisé sur
laminoirs réversibles multicylindres, ou plusieurs cages se succedent, on parlera d'un train
de laminage sont disposées de chaque c6té des cages pour assurer la traction et contre
traction de la bande. Le laminage s’effectue sous film d’huile minérale afin de faciliter
I’écoulement du métal, éliminer la chaleur produite par le laminage et lubrifier les
équipements internes de la cage de laminage. A froid, un traitement thermique peut étre
fait pour restaurer la structure et éviter la rupture par endommagement. Au contraire
pendant le laminage a chaud, la recristallisation dynamique s’effectue au cours de la
déformation tant que la température du produit le permet Le laminage a froid n’est
nécessaire généralement que pour obtenir des tolérances serrées, et un bon état de surface.
D’un point de vue pratique, la différence entre le procédé¢ a chaud et le procédé a froid tient
donc surtout a la différence des géométries des produits qu’ils traitent. En I’occurrence,

plus épais pour les laminages a chaud et plus minces pour les laminages a froid. [29]

.10 Applications

Les aciers HSLA sont utilisés dans une large variété d'applications, et leurs propriétés
peuvent étre adaptées en fonction des applications spécifiques par une combinaison
appropriée de la composition et les microstructures obtenues par le procédes du laminage.
Par exemple, les faibles teneurs en carbone et étroitement celle du carbone équivalent
offrent de bonne soudabilité. La bonne limite d'élasticité et ténacité résulte de la fine taille
des grains. Les avantages remarquables des aciers HSLA produit un état de satisfaction

pour une longue liste d’applications.
1.10.1 Fabrication des pipelines

Les pipelines sont les moyens les plus économiques pour le transport de grande
quantité¢ de gaz naturel et du pétrole. L’augmentation du besoin en énergie a intensifié le
développement de la construction de toutes les sections de pipelines. La fabrication des
pipelines est encouragée d’un coté par la découverte de grande réserve de pétrole dans les
régions inaccessibles et par le progres acheve dans le domaine du design de la fabrication

des pipelines [30].
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Bien que la résistance a la traction soit une exigence clé dans les pipelines, d'autres
propriétés ne sont pas moins critiques pour la fabrication et le fonctionnement d'oléoducs
et de gazoducs. Il s'agit notamment de soudabilité, la ténacité et la résistance a la corrosion,

qui sont remplies par les aciers HSLA.
1.10.2 Applications Automobile

L'expérience dans I'application du laminage a froid et du laminage a chaud des aciers
HSLA dans les applications automobiles indique I'importance des exigences en matiere de
rigidité, le comportement aux chocs, la résistance a la fatigue, la résistance a la corrosion,
et naturellement, la formabilit¢ et la soudabilité. En plus I’amélioration de la

consommation du carburant par kilométrage est grace a la réduction du poids. [31]
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Chapitre 11 Les aciers DUAL-PHASES

Dans ce deuxiéeme chapitre, nous allons présenter une étude bibliographique
relativement détaillée sur les aciers Dual Phase (DP) et leurs propriétés mécaniques.
L'examen de la littérature comprend les observations expérimentales concernant le
comportement a la déformation et les propriétés de rupture, ainsi que le comportement de
contrainte de traction-déformation et de rupture ductile des aciers Dual Phase.

1.1 Introduction

Les aciers Dual Phase (DP) constituent plus de 50% du poids des pieces de structures
d’automobiles récentes. Ils sont constitués majoritairement d’une phase ductile, la ferrite et
d’une phase dure, la martensite. Ces aciers présentent un bon compromis entre la résistance
mécanique et la ductilité. Une bonne résistance a I’endommagement est exigée pour leur

utilisation en tant que des pieces de structures et de renfort pour 1’automobile.

Les aciers DP ont été developpés dans les annéees 1970, la raison de ce développement
est la nécessité d’un nouveau acier a haute résistance, sans réduire la formabilité ou
augmenter le cotit. La demande pour les aciers DP ne cesse d’augmenter. Les matériaux qui
peuvent combiner entre une grande résistance et une bonne formabilité et de réduire ainsi le
poids des véhicules ce qui conduit a des produits qui ont des avantages environnemental et
économique. [1]

Les aciers DP font partie de la catégorie des aciers HSLA (High Stress Low Alloyed).
Leur microstructure dual-phase (Figure. 11.2 et 11.3) généralement ferrito-martensitique,
dicte les propriétés mécaniques du alliage formé. Grace aux études menées sur ce sujet, il
est désormais plus facile d’appréhender I’influence de parameétres tels que la composition
chimique, la température de traitement, la vitesse de refroidissement... En effet, il existe
plusieurs facteurs aux interactions multiples régissant les propriétés a la fois locales et
globales. C’est pourquoi il est nécessaire de comprendre les DP de leur microstructure a leur

mode d’utilisation.

11.2 Généralités sur les aciers Dual-Phases

Pour les dernieres décennies, des efforts ont été faits pour remplacer la perlite par
martensite dans la microstructure des aciers au carbone. Dans les sections suivantes, il sera

montré que la présence de martensite dans la microstructure peut avoir un effet bénéfique
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sur les propriétés mécaniques. Les aciers dual-phase présentent une microstructure formée
par des particules de phase dure (essentiellement de martensite ayant parfois de petites
quantités de bainite) noyées dans une matrice ferritique ductile. En raison de leur
microstructure de type composite, les aciers dual-phase présentent intéressantes
caractéristiques mécaniques qui sont attrayants pour l'industrie, en particulier le secteur
automobile.

Les aciers Dual phase se particularisent par un remarquable compromis résistance /
emboutissabilité. Cette ductilité provient de la microstructure, combinaison de phases trés
dures (martensite ou bainite) Dispersées dans une matrice Ferritigue comme la montre la
Figure. 11.2. La Figure 11.1 montre la résistance a la traction et I'allongement total des aciers
dual phase (ferrite- martensite) et (bainite-martensite) par rapport aux aciers faiblement
alliés durci par solution solide et par précipitation. Comme on peut le remarquer dans la
Figure 11.1, les aciers dual- phase (ferrite-martensite) avec résistance la traction et
allongement total de I'ordre de 600-900 MPa et 20-35%, respectivement, présentent une
combinaison supérieure de résistance et la ductilité quand ils sont comparés avec les autres

aciers. Ces aciers sons utilisés dans 1’industrie automobile [2] [3].
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Figure. I11.1 : Schéma de différentes nuances d'acier dans une carte d'allongement par
rapport a la résistance a la traction. [3]
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11.2.1 Le développement de la structure Dual-Phase

On utilise deux techniques deférentes pour développer cette structure. Avec la premiére,
on réchauffe 1’acier dans le domaine inter critique (entre les températures A1 et As) ; en
effet, dans ce domaine de température, la ferrite demeure essentiellement inchangée, et la
perlite se transforme en austénite, riche en carbone. Finalement, par trempe, 1’austénite se
transforme en martensite. Avec la seconde technique, on obtient une structure mixte de
ferrite et de martensite en trempant directement 1’acier a la sortie de laminoir. Dans ce cas,
il faut parfaitement controler la température de fin de laminage pour que la microstructure
soit composée de ferrite et d’austénite ; on doit toutefois améliorer la trempabilité des aciers
Dual phase par de faible addition de Cr (0.5%) et de Mo (0.4%). [3]

Figure 11.3 : La microstructure de Dual-Phase laminé a chaud. [5]
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11.2.2 Principales propriétés et applications

Les aciers Dual Phase contiennent, principalement, entre 0.08 et 0.2% de carbone, et
entre 0.5 et 1.5% de mangangése ainsi que certains ¢éléments d’alliage comme le vanadium,
le chrome ou le molybdéne.

Le comportement de I’¢lasticité Continu, le taux d’écrouissage initial ¢levé et la ductilité
relativement élevée sont les propriétés intéressantes mecaniques des aciers dual-phase par
rapport aux aciers (HSLA) conventionnelle. L’utilisation des aciers dual-phase dans les
applications automobiles offre des avantages énormes, principalement en raison de la
nécessité dans ce secteur pour une amélioration de la sécurité et le poids réduit des
véhicules. La Figure. 11.4 montre la résistance a la traction et I'allongement total des aciers
dual phase (ferrite- martensite) et (bainite-martensite) par rapport aux aciers faiblement
alliés durci par solution solide et par précipitation. Comme on peut le remarquer dans la
Figure. 11.4, les aciers dual- phase (ferrite-martensite) avec résistance a la traction et
allongement total de I'ordre de 600-900 MPa et 20-35%, respectivement, présentent une
combinaison supérieure de résistance et la ductilité quand ils sont comparés avec les autres
aciers.

Ce compromis provient de leur microstructure constituée d'une phase dure (martensite)
dispersée dans une matrice ferritique ductile. Ils ont une remarquable aptitude a la répartition
des déformations permettant une bonne emboutissabilité. Ce niveau élevé de résistance
mécanique obtenu sur piéces se traduit par une excellente tenue a la fatigue et une bonne

capacité d'absorption d'énergie.
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Figure.ll.4 : Résistance a la traction et 1’allongement total des aciers dual-phase comparés
a d’autres aciers faiblement alliés [6].
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11.2.3 Production des aciers Dual Phases
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Figure. 11.5 : Un diagramme schématique montrant la production d’un acier dual-phase [7].
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Figure. 11.6 : Un diagramme schématique montrant la production d’un acier dual-phase

laminés a chaud [7].

La microstructure d’un acier Dual-phase est développée par un chauffage a I’intérieur
d’un intervalle de températures intercritiques (o+y). Au cours du processus de recuit
intercritique, I'acier de microstructure (ferrite-perlite) est d'abord chauffé a la température

intercritique (région de phase de ferrite-austénite entre les températures AC1 et AC3), ou

S —————
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une certaine quantité d'austénite est formée et ensuite refroidi rapidement a température
ambiante (Figure. 11.5). Pour les aciers Dual-phase laminés a chaud [8], le processus de
laminage a chaud a lieu dans la région austénitique et I'acier est ensuite refroidi dans la
intervalle de températures ferrite-austénite (o+y). L'austénite restante se transforme en
martensite lors du refroidissement rapide ultérieur sur la fin de traitement. La filiére de
production des aciers Dual-phase laminés a chaud est illustrée a la Figure. 11.6. Sur la Figure.
I1.6, AC1 et AC3 sont respectivement les températures critiques inférieure et supérieure

pendant le refroidissement.

11.3 Propriétés mécaniques typiques des aciers Dual Phases

La Figure. 11.7 illustre la quantité de martensite (formé a partir d'austénite au cours d’un
refroidissement rapide) dans un acier dual-phase a 1,5% de Mn en fonction de la

concentration en acier au carbone pour différentes températures de recuit intercritique.
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Figure. 1.7 : Pourcentage de martensite dans un acier dual-phase a 1.5%Mn en fonction
de la concentration en carbone et la température intercritique [9]

Une observation importante a la Figure. 11.7, c'est que la méme guantité en martensite
peut étre produite avec differentes concentrations de carbone. La relation entre la quantité
de phase austénite (et sa concentration en carbone) formee au cours du recuit a une

température intercritique et la concentration en carbone totale de l'acier peut étre comprise
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a l'aide du diagramme de phase fer-carbone. Dans la Figure. 11.8, deux aciers avec 0.06 %
et 0.12 % de carbone et deux différentes températures intercritique, a savoir 770 ° C et 825

° C, sont représentés comme des exemples possibles.

Tout d'abord, la concentration de carbone équilibre de la phase austénite (y) formé a
une température intercritique fixe est indépendante de la teneur en carbone d'acier (par
exemple 0.49% et 0.24% pour les deux des aciers a 770 ° C et 825 ° C, respectivement).
Cependant, la fraction d'austénite est une fonction de la concentration en carbone de I’acier,

plus élevée la concentration en carbone de ’acier ; la plus grande est la teneur en austenite.

Selon le diagramme de phase Fe-C, la quantité relative de la phase austénite formée dans les
aciers a 0,06 % et 0.12 % de carbone a la température intercritique de 770 ° C peut étre

calculée en utilisant la regle du levier comme suit :

Acier 2 0.06 % C (pointa) : y = % X 100 = 10%
Acier a0.12 % C (pointb) : y = % X 100 = 22%

Ou 0,015 est la concentration de carbone (en% M.) de la phase de ferrite a cette
température. Comme on peut le remarquer, une augmentation de la concentration en carbone
de I’acier a partir de 0.06% a 0.12% conduit a une augmentation de la quantité de l'austénite

(et de la martensite apres refroidissement rapide) de 10% a 22%.

La fraction d'austénite formée pendant le recuit intercritique dépend également de la
température intercritique. Comme autre exemple illustrant cet effet, la quantité d’austénite

formée a 825 °C peut étre calculée comme suit :

Acier 2 0.06 % C (pointa’) : y = % x 100 = 22%
Acier 2 0.12 % C (point b’) : y = % x 100 = 48%
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Figure. 11.8 : diagramme Fe-C montrant ’effet de la concentration en carbone dans I’acier et la
température intercritique sur la quantité de I’austénite formee.

Ou 0,010 % est la concentration de carbone en ferrite & 825 ° C. 1l est clairement visible
que, une augmentation de la température intercritique de 770 °C a 825 °C entraine une
augmentation dans le pourcentage de l'austénite (ou de la martensite formée a partir
d'austénite lors de d’un refroidissement rapide) pour les deux des aciers avec 0.06% et 0.12%
de carbone. Une autre observation a la Figure. 11.8 est que pour la formation d'une quantité
fixe en austénite (par exemple 22%) dans des aciers a différents concentration de carbone,
I'acier ayant une concentration en carbone inférieure doit étre recuit a température

intercritique supérieure.
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aciers HSLA standard et les aciers dual phases Fe-Mn-C [10]
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La Figure 1.9 montre que la limite d'élasticité d'un acier DP augmente également
linéairement avec l'augmentation de la fraction volumique de martensite. Parce que la
ductilité de la matrice de ferrite est principalement responsable a la déformation qui se
produit dans les matériaux, la distribution ou la taille des « lots » de la martensite a un effet
sur l'allongement uniforme et la résistance a la traction, tandis que la taille des grains de
ferrite et fraction volumique de martensite peut influer directement sur la limite d'élastique.
Il a été suggeré que la combinaison optimale de résistance et de formabilité est obtenue par
une distribution trés fine des Tlots de martensite et la taille de grain de ferrite tres fine. DP600
et DP780/800 sont largement utilisés dans I'industrie automobile. [4] 1l a également tracé
I'allongement uniforme en fonction de la résistance a la traction, comme la montre la Figure.
11.10. Comme nous pouvons le voir, a un niveau de résistance donné, les aciers DP ont une
ductilité supérieure aux aciers HSLA standard, et I'allongement uniforme diminue avec

I'augmentation de la résistance a la traction, comme on peut s'y attendre. [10]
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Figure. 11.11 : Ténacité aux chocs en fonction de la température de revenu des aciers
faiblement alliés a moyenne teneur en carbone. [11]
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Figure. 11.12 : Effet de la température de revenu sur la résistance a la traction et la dureté
des aciers au carbone et alliés trempés avec des teneurs en carbone de 0,50 et 0,30 %. [11]

La Figure. 11.11 présent la ténacité aux chocs en fonction de la température de revenu
des aciers faiblement alliés & moyenne teneur en carbone, La Figure. 11.11 montre que la
ténacité peut en fait diminuer si les aciers sont trempeés dans le domaine de 260 a 370 °C.
Cette diminution de la ténacité est appelée fragilisation martensitique trempée. L'effet de la
température de revenu sur la résistance a la traction et la durete est illustré a la Figure. 11.12,

la Figure. 11.12 montre que la température de revenu augment, la résistance a la traction et
la dureté diminue.
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I1.4 La microstructure des aciers Dual-Phases (DP)

La microstructure de 1’acier DP est constituée d’une phase ductile, la ferrite et d’une
phase dure, la martensite. Avec le procédé de recuit intercritique, I'acier est généralement
chauffé a une température intercritique (a la fois a et y sont stables), tenue pendant un certain
temps pour former la quantité desirée de l'austénite, puis ensuite refroidi rapidement
(trempe) pour que l'austénite intercritique se transforme en martensite. La Figure. 11.13
montre une microstructure vue par microscope électronique a balayage d’un échantillon
chauffé a 760 °C et 800 °C [12].

Notez que les Tles martensite (gris clair) sont beaucoup plus petites que les grains de
ferrite (gris foncé), et que les Tles de martensite sont situées aux joints de grains de ferrite.

§,"; ‘\:‘j’ .-,\-,?:_.?-" \

Martensite _

Figure. 11.13 : Structure Dual-phase obtenue apres recuit intercritique a la température
a) 760 °C b) 800 °C. [12]
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Les aciers DP sont caractérisés par une grande densité de dislocations mobile dans la
ferrite, et cette caractéristique microstructurale est sans doute en grande partie responsable
du comportement d’élasticité continu. Divers auteurs ont montré des exemples de forte
densité de dislocations prés de I’interface ferrite / martensite par microscope électronique a

transmission [12].

Un exemple particulierement illustratif est donné a la Figure. 11.14 pour un acier dual-
phase laminé a chaud. La densité de dislocations est relativement faible a I’intérieur de
grains ferritique, mais la densité de dislocation dans la ferrite est tres grande proximiteé de

P’interface ferrite / martensite.

»

‘gr > S .
Ferrite

Figure. 11.14 Micrographie, obtenue en microscopie électronique a transmission,
montrant les dislocations dans I’interface ferrite/martensite. [13]
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11.4.1 La ferrite :

Deux types de ferrite peuvent étre identifiés dans 1’acier DP : la ferrite intercritique
proeutectoide, présente au cours du maintien dans le domaine (a+y) et la ferrite se formant

pendant le refroidissement. Cette derniére, se développant a partir de la ferrite proeutectoide

pendant le refroidissement, est appelée la ferrite epitaxiale ou d’épitaxie. [14]

T~

Figure. 11.15 : Micrographie optique montrant les deux types de ferrite dans un acier DP :
Gris = ferrite intercritique, Blanc = ferrite epitaxiale, Noir = martensite. [14]

11.4.2 La martensite :

La martensite est le terme générique pour les microstructures formées par des
transformations de phase sans diffusion. Lorsque l'acier est chauffé dans le domaine
intercritique, il se transforme en austénite et de ferrite, dont les structures cristallines
respectives sont cubiques a face centrée (CFC) et cubique centré (CC). Lorsque 1’acier est
refroidi lentement, normalement les atomes de carbone libérés de I'austénite par diffusion
forment la ferrite et la perlite, mais d'une trempe rapide il n’y a pas assez de temps pour les
atomes de carbone de quitter la structure cristalline austénitique. Et donc ils se retrouvent
piéges dans la structure cristalline (CFC) provoquant une expansion du volume et une
distorsion du réseau par la transformation de I'acier a une structure quadratique centré (QC),
la martensite. En d'autres termes, la martensite est la phase hors équilibre qui se développe
lorsque la phase austénite est refroidie si rapidement qu'il n'y a pas suffisamment de temps
pour la diffusion des atomes de carbone a partir de la phase austénite. Du moment que la
martensite se produit sans diffusion, la composition de la martensite et de 1’austénite mere

sont les mémes. Par rapport aux microstructures formees lors du refroidissement lent, la
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martensite a une structure fine et est beaucoup plus dure. Pour cette raison, la transformation
martensitique est un phénomene important qui peut étre utilisé pour améliorer de maniére

significative les propriétés mécaniques du métal.
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Figure. 11.16 : Parameétres de maille quadratique de la phase martensitique en fonction de
la teneur en carbone [15].

11.4.3 Morphologies de martensite :

L’observation en microscopie optique montre deux principales morphologies de
martensite, a savoir, la martensite en lattes et la martensite en plaque (plaquettes). Le type

qui se forme dépend de la teneur en carbone de l'acier.
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Figure. 11.17 : Effet de la teneur en C sur le pourcentage en volume relatif de martensite
de lattes et de plaques, la température Ms et le pourcentage en volume d'austénite retenue
dans les alliages Fe-C [14].
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a) Martensite en latte :

La structure de martensite en latte est la structure martensitique la plus courante. Elle est
formée dans les aciers a bas et moyens carbone. La structure de martensite en latte est
caractérisée par sa forme d'aiguille et regroupées dans des colonies d'orientation cristalline

semblable (similaire) [12]

Ces lattes sont longues, avec des épaisseurs de I’ordre de 0.2 pm. Leur croissance est stoppée

aux joints de grains de I’austénite. Ces lattes contiennent une forte densité de dislocations.

Figure. 11.18 : Micrographie optique apres attaque Nital 3% de martensite en lattes

a)Cm=~0.5%  b)Cm=0.12% [12]

b) Martensite en plaquettes :

C’est la forme de martensite dans les aciers dont la teneur en carbone est élevée.
Contrairement a la martensite en latte, qui forme en colonies, la martensite en plaquettes ne
se forme pas regroupée. La croissance des plaquettes se développe dans le grain d’austénite
suivant des directions définies, qui sont paralleles aux plans d’accolement et limitées par les

joints de grains [14].
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Figure. 11.19 : Structure de la martensite en plaque [14].

11.5. la relation entre microstructure et propriétés des aciers Dual- Phase

Plusieurs efforts ont été faits pour décrire la relation entre la microstructure et les
propriétés mécaniques des aciers Dual phase, souvent en utilisant des modeles bases sur les

matériaux composites. [16]

Récemment, de larges programmes de recherche ont été effectués sur la contrainte des
aciers Dual phase (martensite + ferrite) ayant une haute résistance et une bonne formabilité.
La formule utilisée pour la contrainte de ces aciers est simplement la loi des mélanges

donnée par :

O-Dp == O-MVM + (1_VM)0-F

Ou:
Opp, OM, OF: sont respectivement les résistances a la traction de ’acier Dual phase, la
martensite, et la ferrite.
Vwm : la fraction volumique de la martensite.

(1- Vwm) : la fraction volumique de la ferrite.

Il est clair a partir de cette équation que la contrainte des aciers Dual phase varie
linéairement avec la fraction volumique de la martensite si les valeurs de la contrainte des

deux constituants sont constantes. [17]
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11.5.1 Absence de palier élastique dans les aciers Dual-Phases

Lors d’un essai de traction sur un acier doux, on observe un crochet suivi d’un palier
de traction, schématisés sur la Figure. 11.20 [18-19]. Ce crochet de limite d’élasticité
est la conséquence du blocage des sources de dislocations et de I’ancrage des

dislocations par leurs atmosphéres a 1’état initial, avant toute sollicitation [20].

Lorsqu’on atteint la haute limite d’élasticité 6eH, ces sources sont activées ou les
dislocations se détachent de leurs atmospheres et le matériau s’adoucit brutalement, ce
qui engendre I’apparition du crochet de traction. La déformation plastique est localisee
sous forme de bandes, appelées bandes de Piobert-Liders. Ces bandes de déformation
s’étendent ensuite au reste de 1’éprouvette. Durant cette étape, la contrainte reste
constante, donnant lieu a un palier de traction. Lorsque ces bandes se sont suffisamment
propagées pour envabhir la totalité de la partie utile de I’éprouvette, 1’écrouissage reprend
normalement. Cette déformation hétérogene est fortement contraignante lors de

I’emboutissage de la tole car elle est a I’origine de défauts d’aspect inacceptables.
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Figure. 11.20 : Absence de palier dans ’aciers dual-phases
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Les aciers Dual Phase ne présentent pas de crochet ni de palier de traction, comme le
montre Figure. 11.20. Cette particularité est attribuée a I’introduction de dislocations
mobiles autour des Tlots de martensite, durant la transformation martensitique.

La répartition de ces dislocations mobiles est homogene au sein de I’acier. En effet, lors
du refroidissement rapide appliqué en fin de recuit, le réseau cubique faces centrees de
I’austénite se transforme en réseau quadratique de la martensite, par cisaillement du réseau
cristallin. Cette transformation, qui constitue une manifestation du changement de structure
c.f.c/ c.c. du fer, s’accompagne donc d’un accroissement de volume. Ce phénoméne est a
I’origine de I’existence d’une zone de déformation plastique dans la ferrite adjacente aux

Tlots de martensite.

Deux conditions doivent étre remplies pour que 1’acier DP ait un comportement
d’élasticité continu :
1. Ladensité des dislocations mobiles doit étre suffisante.

2. Ces dislocations doivent rester mobiles a la température ambiante.

11.6 Traitements thermiques

Le traitement thermique donne aux éléments en acier des propriétés mécaniques bien

déterminées, parmi elles on site :
» Ladureté plus élevée.

» Lamoindre fragilité.

> L augmentation de la résistance.

Ces propriétés sont obtenues par chauffage et maintient puis refroidissement postérieur
de I’acier suivant un régime de température bien déterminé [21] . Parmi les traitements les

plus appliqués aux aciers on distingue :
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11.6.1 La trempe des aciers

La trempe des aciers est une opération de durcissement qui consiste a chauffer le métal
a une température dite d’austénisation pour un intervalle de temps donnée suivi d’un
refroidissement brusque, Figure. 11.21 Le refroidissement est effectué dans un bain d’eau,
d’huiles ou autres liquides caloporteurs. La trempe est un traitement thermique qui permet
d’augmenter la résistance et la dureté de I’acier mais diminue sa résilience. L’acier trempé

donc est tres fragile, ceci le rend peu apte aux utilisations pratiques.
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>
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Figure. 11.21 : cycle thermique de trempe [22].

- AB : L'échauffement a des températures supérieures aux températures de
transformation (par exemple : AC3)

- BC : Maintient a une température définie.

- CD : Refroidissement avec une vitesse donnée :
e Lente (dans le four, a l'air).
e Assez rapide (dans I'huile).

e Trés rapide (dans I'eau).
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11.6.1.1 Les types de la trempe
Trois types de trempe distingués :
> La trempe martensitique.
> La trempe bainitique.

> La trempe austenitique (hypertrempe).

A- La trempe martensitique

La trempe martensitique consiste a amener rapidement le métal a une température
inférieure a la valeur critique Ms, généralement de I’ordre de 180 a 250 °C. Le
refroidissement rapide de ’austénite provoque un blocage des atomes de carbone insérés
dans le réseau gamma. Ce réseau devient quadratique centré instantanément. Cette nouvelle

structure (solution solide d’insertion) se nomme martensite [22].
B- La trempe bainitique

Pour obtenir la bainite par trempe, I’acier austénitisé¢ est refroidi a une température
choisie, a vitesse suffisante pour éviter la transformation en ferrite ou perlite. On maintient
a cette température (240 °C a 450 °C) pour obtenir une transformation totale et 1’on refroidit
ensuite a la température ambiante. La température choisie pour la trempe bainitique dépend
de la microstructure désirée (et la dureté recherchée) et de la vitesse de transformation de
’acier [21].

C- La trempe austénitique

Le procédé d’hypertrempe permet d’adoucir les aciers austénitiques et consiste a
chauffer les piéces vers 1100 °C. Le refroidissement doit étre rapide pour éviter la

précipitation des carbures vers 600 °C a 800 °C. Il est généralement effectué a 1’eau [21,22].

11.6.2 Le revenu des aciers

Au cours du revenu, il y avait une décomposition de la martensite et retour pareil a une
structure comportant les constituants d’équilibre ferrite et carbures. C’est une opération qui

s’effectue apres la trempe son principe est basé sur le chauffage de I’acier entre 150 et 650°C
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pendant environ une heure. Le but principal de cette opération est d’augmenter la ténacité
de l’acier et aussi diminuer la dureté [23]. Principalement deux types de revenu sont
distingués :

A- Le revenu de détente C’est un revenu qui s’effectue a un intervalle de température de
140 a 200 °C, son but est de diminuer les contraintes internes et relever la limite
d’¢élasticité des piéces en aciers [21,22].

B- Le revenu d’adoucissement Son domaine de température est entre 450 et 600°C, il vise
la decomposition complete de la martensite par précipitation de carbone sous forme de
cémentite [21,22].

T(°C) 4
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/ A\ >t LS :

Figure. 11.22 : Cycle combiné de traitement thermique de Trempe + Revenu [24].

11.6.2.1 Revenu de la martensite

Le revenu est le processus dans lequel la microstructure se rapproche de 1’équilibre sous
I’influence de I’activation thermique .1I’acier Dual-phase est soumis au traitement de revenu
afin d’améliorer ses propriétés mécanique et de formabilité. Différents changement se
produisent dans la microstructure, qui a un impact significatif sur son comportement

mécanique, Au cours du revenu, la martensite se décompose suivant ces étapes :

1. Premiére étape revenu (100-200°C)
Cette étape est associ¢e a I’apparition de carbure de transition epsilon, qui précipite

uniformément dans la phase martensitique.
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2. Deuxiéme étape de revenu (200 a 350°C)
Cette étape de revenu comporte la transformation d’austénite résiduelle, en général dans

la plage de température de 200 a 300°C

3. Troisiéme étape de revenu (250 a 600°C)

La troisieme étape de revenu est associée a la précipitation dans la phase martensitique
du carbure Fe3C le plus stable des différents carbures de fer. La précipitation de la cémentite
commence généralement dans la plage de température de 200 a 300 °C ; en méme temps, le
carbure de transition se dissout et fournit les atomes de carbone pour la croissance des
particules de cémentite .A 500-600°C, la sphéroidisation des particules de cémentite devient

importante.

4. Quatrieme étape de trempe (400 a 600°C)

Si les éléments carburugenes sont présents (Cr, Mo, W, V) une nouvelle étape de revenu
peut se produire. Dans cette étape, les particules de cémentite se dissolvent et sont remplacés
par les carbures des ¢éléments d’alliage plus stables. En conséquence, la dureté peut
augmenter lors du revenu a ces températures, ce qui entraine un < durcissement secondaire
> [24].

11.6.2.2 Le revenu des aciers Dual-phase
Le revenu des aciers Dual-phase est complexe en nature, en raison de sa microstructure
type composite et répartition des contraintes. Le revenu est influencé par le carbone
interstitiel, le carbone dans les joints de grain, la distribution spécifique des dislocations et
des contraintes résiduelles, et probablement par le carbone libéré de la martensite en raison
du revenu. Habituellement, le revenu des aciers Dual-phase est une combinaison de ces effets
prévus pour chacune des différentes phases. Il y a des effets synergiques qui peuvent étre
attribués a la présence des deux phases. [14]
Le Schéma d’ensemble des différents phénoménes de vieillissement des aciers Dual-
phase est montré dans la Figure. 11.23.
Le processus de vieillissement peut étre divisé a trois étapes principales :
1. Les dislocations sont piégées dans la ferrite par les atomes de carbone interstitiels,
2. L’étape de précipitation : le carbone interstitiel excessif, non utilisé par le piégeage,

Commence a former des carbures de transition, tels que le carbure &,
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3. étape du revenu de la martensite : en raison de la formation des carbures sa transition
dans la martensite, le volume de la martensite diminue. Les contraintes internes, présentés
dans la ferrite due a la transformation martensitique, sont réduites.

La figure 11.24 montre des images par MEB des échantillons recuits donne domaine
intercritique a 840 °C (a) puis revenu a 200 °C (b), 300 °C (c), 400 °C (d), 500 °C (e) et 600
°C pendant 1h, respectivement. Les régions inégales et lisses dans les images MEB
correspondent respectivement aux phases de martensite et de ferrite. La fraction volumique
de martensite dans I'échantillon recuit intercritique était de 80 %. La microstructure de
I'éprouvette trempée a 200 °C (Fig. 1(b)) était similaire a celle de I'éprouvette trempée (Fig.
1(a)). En revanche, des carbures fins ont précipité dans la martensite aprés revenu a 300 °C
(Fig. 1(c)). Avec l'augmentation de la température de revenu (Figs.1(d)—(f)), plus de carbures
ont précipité et la taille des carbures a augmenté. De plus, les sous-structures de martensite
sont devenues plus grossiéres. Apres revenu a 600 ° C (Fig. 1 (f)), les limites d'interphase
sont devenues floues. On s'attend a ce que la récupération et la recristallisation de la

martensite se produisent a des températures de revenu plus élevées.
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(b) Tempered at 200C f
N N

Figure 11.24 : MEB images microstructures DP apres traitement de revenu. [25]
11.6.3 Le recuit des aciers

Le recuit est un processus de traitement thermique qui comporte un chauffage suivi d’un
refroidissement lent, utilisé pour réduire la dureté, augmenter la ductilité et faciliter

I’élimination des contraintes internes.

Son application est principalement effectuée pour les produits semi finis tel que les fils
et les feuilles travaillés a froid [26]. On distingue plusieurs types de recuits, on site :

A) Le recuit d’homogénéisation

Il s’applique généralement pour les aciers bruts de fonderie, qui comporte une
hétérogénéité de répartitions ses constituants. Donc le recuit d’homogénéisation comme son

nom ’indique, son but est de réduit cette hétérogénéité.
B) Le recuit de régénération

Apreés les traitements de chauffage a une température assez grande les grains des aciers
grossi, donc le traitement de régénération, ou d’affinage structural, a pour but d’affiner ces

grains et rendre a 1’acier sa structure fine.

C) Le traitement de recristallisation
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C’est un recuit destiné a faire recristalliser un acier pour obtenir un grain plus fin. La
recristallisation s’accompagne généralement d’une réduction de la résistance et de la dureté

d’un matériau ainsi qu’une augmentation de ductilité.

11.7 Le laminage des aciers

La déformation des aciers peut étre effectuée a chaud ou a froid. Elle permette d'obtenir
une grande variéte de produits finis et semi-finis par différentes lignes de production. 1l s'agit
notamment des produits plats laminés a chaud et a froid, des produits longs laminés a chaud,
des produits longs emboutis, des tubes et des fils. Parmi les techniques de mise en forme : le
laminage.

Le laminage est un procédé industriel de formage des métaux dans lequel un matériau
métallique est introduit entre une ou plusieurs paires de rouleaux pour réduire son épaisseur

et le rendre plus uniforme [26] .

Deux techniques de laminage sont possible selon la température du matériau : a chaud

ou a froid.

A- Laminage a chaud

Dans le laminage a chaud, la taille, la forme et les propriétés métallurgiques du métal
sont modifiées par compression répétée du métal chaud dont la gamme des températures de

travail est comprise entre 1050 et 1300 °C entre des rouleaux a entrainement électrique.

Le laminage a chaud permet une grande variété de formes et de pieces, ainsi que la
possibilité de fabriquer de grandes pieces sans se soucier de I'intégrité du matériau. C’est

pourquoi I’acier laminé a chaud est souvent utilisé dans des projets structurels [26].
B- Laminage a froid

L’acier laminé a froid est principalement un acier laminé a chaud qui a subi d’autres
traitements. Une fois que I’acier laminé a chaud a refroidi, il est ensuite ré-laminé a
température ambiante pour atteindre les dimensions exactes et une meilleure qualité de
surface [27].
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Figure. 11.25 Procédé de laminage [28]
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Chapitre 111 Matériaux et technique expérimentales

I11.1 Introduction :

Dans ce chapitre, nous présentons 1’acier étudie et toutes les technique et les
procédures qui ont été utilisées durant la réalisation de ce travail de recherche, et qui
incluent la préparation des échantillons avant traitements thermique, la réalisation des
traitements thermiques et thermomeécanique pour obtenir des aciers DP, la caractérisation
microstructurale et mécanique des échantillons aprés traitement thermique, essais de
traction, résilience et micro dureté sur les différents échantillons. Ce chapitre va

comprendre aussi, la composition chimique de I’acier X70 utilise.

111.2 Matériaux :

Le matériau utilisé dans la présente étude est un acier a haute limite élastique de
nuance X70 qui nous a été livré par la société, Alpha pipe Ghardaia, en Algérie. Cet acier a
été recu sous forme de téle de 14 mm d’épaisseur. La composition chimique de cet acier

est donnée dans la Figure. 111.1.
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Figure. 111.1 : Composition chimique d’acier X70 utilisés dans ce travail.

111.3 Traitements thermiques :

Les traitements thermiques que nous avons effectués a la cour de cette étude, ont été
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faite a I'aide d'un four électrique de type NABERTHERM, comme le montre la Figure.
[11.2. 11 s'agit d'une chambre isolée de 700 x 500 x 250 mm, dont la température est
régulée par une résistance, avec une capacité de chauffage maximale de 3000 °C. Au
fond de la chambre, I'échantillon a une température completement homogeéne, gradient
de temperature inférieur a 5 °C entre les différents points de I'échantillon. Aprés le
chauffage les échantillons subi un refroidissement a I'eau.

Figure. 111.2: Four-Nabertherm GmbH (LGP)

111.3.1 Développement d'une structure Dual-phase

Pour développer une structure dual—phase (ferrite + Martensite) avec différentes

morphologies et fraction volumique de la phase martensitique, on a effectué des
traitements thermiques suivant :

e Traitement (SQ) : Step Quenching.
e Traitement (1Q) : Intermediate Quenching

e Traitement (DQ) : Direct Quenching
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111.3.1.1 Traitement (SQ) : Step Quenching.

Chauffage a 940 ° C pendant 30 minutes

Refroidissement jusqu'aux températures inter—critiques (760 et 800 ° C) pendant 30 min

Refroidissement a I'eau

"
040 °C T.E : Trempe 4 I’eau
30 min R.F : Refroidissement au four
% R.F 800°C
£ \ 760 °C
h:: .
=9 30 min
= S00°C 1h
¥
= T.E 400°C 1h \
300°C 1h |
200°C 1h T.E

e

Temps

Figure. 111.3 : Le cycle thermique SQ appliqué sur acier X70 suivi d'un revenu sur les

aciers Dual—phase
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111.3.1.2 Traitement (1Q) : Intermediate Quenching.

Chauffage & 940 ° C pendant 30 minutes

Refroidissement a I'eau

Chauffage a (760 et 800 ° C) pendant 30mn

Refroidissement a I'eau

A
940 °C T.E : Trempe a I’eau
30 min
£ 800 °C
=
= 760 °C
kg 30 min
= T.E 500°C 1h
=¥]
= T.E 400°C 1h \
300°C 1h |
]
200°C 1h T.E

e
L

Temps
Figure. 111.4 : Le cycle thermique 1Q-Appliqué a I’acier X70 suivi d’un revenu sur les

aciers Dual—phase

N — —————“—“——=—
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111.3.1.3 Traitement (DQ) : Direct Quenching.

Chauffage a (760 et 800 ° C) pendant 30min

Refroidissement a I'eau

300 °C T.E : Trempe a I’eau

E

=]

b

®

g

g 500 °C 1h

&

= 400°C 1h \
300°C 1h |

\
200°C1h T.E

— — ——
Temps

Figure. 111.5 : Le cycle thermique DQ appliqué a I’acier X70 suivi d’un revenu sur les

aciersDual—phase
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111.4 Traitement thermomécanique

Le traitement thermomécanique appliqué sur les aciers X70 a été effectué par

laminage au centre de recherche et de développement métallurgique du Caire (Egypte).

Le laminage des échantillons a été fait au niveau du centre de recherche et de
développement métallurgique (Caire- Egypte) sur un laminoir de type quatro (modéle 051
deux de FENN) ayant deux cylindres d’appui et deux cylindres de travail de diamétres
respective 320 mm et 100 mm. La vitesse de laminage linéaire a été maintenue constante a
10 m/min dans toutes les expériences. Aucun chauffage antérieur des cylindres n'a été fait

avant le laminage des échantillons.

4.1 Traitement (DQL): Direct Quenching-Rolling

Chauffage a (760-800°C) pendant 30 minutes

Laminage 30%

Refroidissement a I'eau
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. 800 °C T.E : Trempe a I’eau
E 444 Laminage 30%
-
g 30 min
= J0°C 1h
=¥
= TE 400°C 1h \
300°C 1h \
\
200°C1h T.E
— —
- — — —-
Temps

Figure. 111.6 : Le cycle thermomécanique DQL appliqué a I’acier X70 suivi d’un

revenu sur les aciers Dual—phase

111.5 Traitement de revenu sur les aciers Dual-phase

Un revenu est un traitement thermique a basse température (150 a 650 °C), Le but
du revenu est d'améliorer la ductilité et la ténacité des structures obtenues et cela se
fait par 1'élimination des contraintes internes et les dislocations produites au cours
du traitementde durcissement par trempe, tout en conservant les valeurs de limite
d'élasticité et de résistance nécessaire pour I'emploi envisage.

C'est pour cette raison, que la température de revenu doit étre inférieure a la
température du palier Ac1.

Dans notre cas, les températures de revenu sont les suivants : 200, 300, 400, 500°C
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111.6 Métallographie :

L’étude des microstructures est une étape importante pour la bonne compréhension des
prospérités mecanique. La dureté du matériau dépend de différentes caractéristique
microstructurales, comme la taille de grains, la nature et proportion des phases durcissante.
Certains éléments microstructuraux peuvent étre déterminés par une observation au
microscope optique et microscope électronique a balayage. Nous présentons les

principales étapes effectues afin d’assurer de bonne observation micrographiques.

111.6-1. Préparation des échantillons :

111.6.1.1 Polissage :

Pour mettre en évidence la microstructure des échantillons apres traitement
thermique, les échantillons sont polis mécaniquement aux papiers abrasifs de carbure de
silicium de différents grades, 80, 400, 600, 800 et 1200. La préparation se poursuit par
polissage de finition avec la pate diamantée de granulométrie 1 et 0,25 pm, jusqu’a
I’obtention d’une surface a état miroir. Cette procédure a permis d’obtenir des polis miroirs

métallurgiques.

Figure. 111.7 : Polisseuse Metkon FORCIPOL 2V

e ——————
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111.6.1.2 Attaque chimique :

Les échantillons sont ensuite attaqués avec une solution de Nital (solution composée
de 4% d’acide nitrique et 96% d’éthanol) pendant environ 20 & 40 secondes, de maniéré a
révéler la microstructure et cela se manifeste par la disparition de 1’état miroir, ensuite il

faut rincer 1’échantillon avec I’eau pour arréter 1’effet de I’attaque.

Figure. 111.8 : échantillon aprés attaque chimique (Nital 4%)

I11.7 Les techniques d’analyse

Les techniques d’analyse utilisées dans notre travail sont :
- Le microscope optique (MO).
- Le microscope électronique a balayage (MEB)
- La micro-dureté Vickers (HV).
- Traction

- Energie absorbée lors d’un essai de résilience

111.7.1 Microscope optique :

Le microscope optique est une technique de base pour étudier les transformations
structurales. 1l permet de visualiser et d’analyser les détails de la structure sous CeS

différentes échelles (forme et taille des grains de structure, forme et taille et distribution de
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la porosité, joints de grain, points multiples, ordre structural...). Pour cela, Les échantillons
sont observés au microscope optique. Le microscope LIECA DMLM équipé d’une

caméra a haute résolution (sous un grossissement de 1000 fois)

Figure. 111.9 : Microscope optique de type LIECA DMLM

111.7.2 Microscope électronique a balayage :

Les échantillons sont ensuite observés au Microscope électronique a balayage de
type TESCAN VEGAS3. Le TESCAN VEGAS3 est un systtme MEB d’émission thermique
en tungsténe adapté aux opérations a vide poussé et faible. Une haute résolution spatiale
avec ¢électron secondaire et détecteur de rétrodiffusion permet I’observation avec des
détails de surface fins. Il s’agit d’une caractéristique essentielle pour la caractérisation

compléte de la recherche sur les matériaux.
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Figure. 111.10 : Microscope €lectronique a balayage (TESCANVEGAZ3)

I11.8Caractérisation mécanique :

111.8.1 Essai de Micro Dureté :

L’essai de dureté est largement utilis€¢ sur les métaux. Il caractérise la résistance
qu’oppose le matériau a la pénétration d’un autre corps plus dur que lui. Ainsi, pour des
conditions expérimentales données, la dureté du métal sera d’autant plus grande que la
pénétration du corps sera faible. Il existe plusieurs type d’essais de dureté, qui différent
essentiellement par la forme du pénétrateur. Dans 1’essai Vickers le pénétrateur est une
pyramide en diamant a base carrée dont I’angle au sommet est de 136°. L’empreinte
formée est donc pyramidale. Si (d) diamétre de I’empreinte et (F) la force appliquée, alors

la dureté est :

[Hv = 1.8544 F/ dZJ

. ——————
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(06) mesures de dureté Vickers, sous une charge de 200 g, ont été réalisées sur des
échantillons a 1’aide d’un durométre Model MVK-H2 (Hardness Testing Machine). Les

échantillons utilisés sont ceux de 1’analyse métallographique.

h I'/ﬂ' by

Figure. 111.11: Durometer Model MVK-H2 (Hardness Testing Machine).

111.8.2. Essai de traction

L’essai de traction est le moyen le plus couramment employé pour caractériser le
comportement mécanique d’un matériau sous une sollicitation progressive a vitesse de
chargement faible ou modérée. L’essai permet, en outre, 1’étude et 1’identification des
mécanismes physiques de déformation plastique. Cette derniére, gouverne le processus
majeur de mise en forme, par ou sans enlévement de matiére, des matériaux dans la plus

part des procédés de fabrication utilisés dans 1’industrie mécanique [1].
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» Eprouvettes :

La Figure. 111.12 présente les dimensions des eprouvettes de traction utilisee. Les
essais de traction ont été realisés au niveau de labo de la société, Alpha pipe Ghardaia, en
Algérie a 1’aide d’une machine de marque Mohr & Federhaff Losenhausen d’une
capacité de 600 KN. Ces essais ont été effectués a température ambiante avec une vitesse

de déformation constante.

Figure. 111.12 : Dimensions de 1’éprouvette de traction.

- ‘

Figure. 111.13 : L’éprouvette de traction
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> Exécution de ’essai :

L’essai de traction consiste a soumettre une €prouvette a un effort de traction, I’essai
est réalisé sur machine de traction, Une fois I'éprouvette en place, on applique un léger pré
charge afin d'étre sir que I'on n'a pas de jeu.

Ensuite, on déplace la traverse a vitesse constante qui a pour effet d'étirer
I'éprouvette, et on mesure l'effort généré par ce déplacement. On mesure I'effort par un

capteur de force inséré dans la ligne de charge, L'essai s'arréte a la rupture de I'éprouvette.

|
J/

Figure. 111.14 : Machine d’essai de traction Mohr & Federhaff Losenhausen
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111.8.3 Essai de résilience :

Ces essais ont été effectués sur un mouton pendule Charpy V de marque HOYTOM
450j / CPC (Figure. 111.17) dont la capacité maximale est de 450J. Nous avons effectué
des essais a la température ambiante au laboratoire d’ALFAPIPE. Les éprouvettes utilisées
pour effectuer les essais sont des éprouvettes normalisées a la norme ASTM A370. Les
dimensions de 1’éprouvette sont données dans la (Figure. 111.15). Pour réaliser 1’essai, il

est nécessaire de faire une entaille normalisée sur entailles en V.

(en joules)

\1¢

Figure. 111.15 : Dimensions et forme de I'éprouvette Charpy en V.
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b)

Figure. 111.16 : Eprouvette de résilience a) I’état recu  b) aprés traitement thermique

c et d) apres essai de résilience

Figure. 111.17 : Machine essai de résilience (Mouton pendule Charpy)
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111.8.4 Fractographie

Apres le test de traction et résilience, les surfaces de fracture des échantillons cassées ont

été analysées au MEB comme illustré a la Figure 111.18 et Figure 111.19.

MEB
Analyse

Fracture
surface

£%
i
i

N
Axe de
Traction )
Rupture de traction
Echantillons de test
/ A

Figure 111.18. Schéma montrant I'analyse fractographique des échantillons de test de

traction.

MEB
; : Analyse: i

Figure 111.19. Schéma montrant I'analyse fractographique des échantillons de test de

résilience.
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Tableau II1.1 : Nombre total des enchantaient et d’éprouvettes utilisées.

Nombre des enchantaient et d’éprouvettes
Aven traitement de revenu Aprés traitement de revenu
Micrographie 16 32
Dureté 16 32
Traction 16 32
Résilience 32 64

Références

[1] FANG, X. A one-dimensional stress wave model for analytical design and optimization of
oscillation-free force measurement in high-speed tensile test specimens. International Journal of
Impact Engineering, 2021, vol. 149, p. 103770.
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1VV.1 Introduction

Notre étude a été principalement basée sur I’influence du traitement de revenu sur la
microstructure et les Propriétés mécaniques (Traction, résilience et dureté) de I’acier
dual phase X70. Dans ce chapitre, les résultats obtenus vont étre présentés en deux

grandes parties distinctes :

Une premiére partie qui va étre consacrée aux résultats obtenus au niveau des
changements réalisés sur les microstructures initiales d’un acier HSLA X70. Dans cette
partie, nous allons présenter et discuter ’effet des traitements thermiques et

thermomecanique effectués sur les aciers étudiés au niveau des microstructures.

Une deuxiéme partie qui va étre consacrée a I’influence du traitement thermique sur
les propriétés mécaniques. Les essais de traction, résilience et dureté sur acier HSLA
X70 ont eté effectué. Au cours des essais de traction et résilience, nous allons étudier
I’influence de la morphologie de la martensite d’un acier Dual-Phase obtenu sur les
propriétés de traction et ’energie absorbée respectivement. Enfin, les résultats obtenus
suite aux essais de traction et résilience seront discutés et comparés aux travaux

effectués par d’autres chercheurs (selon la littérature).

1V.2 L’acier a I’état initial

La Figure 1V.1 montre les micrographies optique et au microscope électronique a
balayage de I’acier X70 a I’état recu dont la microstructure est constituée de ferrite
(zones en blanc) et de perlite (zones en noir), Les propriétés mécaniques de cet acier,
données par le laboratoire des essais mécaniques de la société pipe gaz Ghardaia, sont
groupées dans le Tableau IV.1. En utilisant le logiciel imagej pour calculer les

proportions des phases présentes a 1’état initial. 90.64% de ferrite et 9.36% de perlite.
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SEM HV: 20.0 kV , VEGA3 TESCA
View field: 42.9 pm
SEM MAG: 7.00 kx L.G P. - Univ Laghouat

Figure 1V.1 : Micrographie optique et MEB d’acier regu

Tableau IV.1 : Caractéristiques mécaniques des aciers X70 a I’état recu

Principales propriétés mécaniques

Re0.2 Rm Re/Rm A Résilience HV
(MPa) (MPa) (%) (%) (J/cm2)
X70 538 665 81 30.2 3275 232
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Avec :
e Rep» : La limite conventionnelle d’élasticité
e Rm: Larésistance a la traction

e A Le pourcentage d’allongement apres rupture

V.3 Développement d’une structure dual-phase

Nous avons développé des structures dual-phase (ferrite+martensite) a partir de
I’acier X70, en utilisant différents procédes thermiques 1Q, DQ et SQ. Des
microstructures dual-phase avec une variété de quantité et de morphologies de
martensite ont été produites.

Il est évident que tous les traitements thermiques présentent des microstructures
dual-phase ferrite-martensite, mais la morphologie, la proportion et la distribution de la
phase martensitique varient considérablement en fonction des types de traitement
thermique. La différence de I'état microstructural initial des échantillons avant
d’atteindre le domaine intercritique (at+y) peut étre tenu pour responsable des

différences observées dans la morphologie et la distribution de la martensite [1].

IV.3.1 Traitement D.Q

La Figure IV.2 montre une structure dual-phase, caractérisée par une microstructure
qui consiste en une dispersion d’une martensite dure dans une matrice ferritique ductile,
obtenue par le traitement DQ a partir des températures intercritiques 760 et 800 °C.
Pendant chauffage dans le domaine (a+y), la ferrite demeure essentiellement inchangée,
et la perlite se transforme en austénite riche en carbone. Du moment que la martensite se
transforme sans diffusion, elle hérite la quantité du carbone de ’austénite fixée par la
température intercritique. Donc, la fraction volumique de la martensite augmente avec

I’augmentation de la température intercritique comme montre la Figure 1V.5.
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Figure 1V.2 : Microstructure Optique de 1’acier X70 aprés traitement DQ, a différentes
températures intercritiques a) 760 °C  b) 800 °C
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IV.3.2 Traitement 1.Q

La Figure 1V.3 montre des microstructures dual phase (DP) développées a partir du
traitement 1Q, qui sont composeés de ferrite polygonale entourée d'un réseau de
martensite sombre (martensite fine répartie dans la matrice de ferrite, en particulier le
long des joints de grains ferrite / ferrite). Le développement de la martensite type réseau
(network) que I'on trouve dans le présent traitement suit les observations faites par
Navara [2]. Selon Navara, la formation d'austénite (la martensite) apres un recuit
intercritique directe a partir d’une structure ferrito-perlitique est causée par la formation
des germes d'austénite dans des régions enrichies au manganése (Mn) en raison de la
diffusion rapide de Mn a travers les interfaces ferrite-ferrite. Les carbures qui
précipitent sur les joints de grains d'austénite antérieurs et également au niveau des
joints de lattes de martensite en formant des régions a forme aciculaire se transforme
ensuite de fines particules de martensite lors de la trempe a la température ambiante. La
morphologie et la dispersion de la martensite dans le traitement 1Q dépend du procedé
de réversion d'austénite a partir de la martensite initiale [3].
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Figure 1V.3 : Microstructure Optique de 1’acier X70 apres traitement 1Q a

différentes températures intercritiques a) 760 °C  b) 800 °C

79



Chapitre IV Résultats et interprétation

IV.3.3 Traitement S.Q

La Figure 1V.4 représente des micrographies optiques (ferrite + Martensite) de
I’acier X70 qui a subi le traitement SQ. Ces microstructures présentent une morphologie
en bande avec une distribution non uniforme des phases. Ce type de structure est plus
accentué, si la température intercritique augmente. Dans le cas du traitement SQ, la
phase initiale avant recuit dans le domaine biphasé est la phase austénite. Selon
Thompson & Howell, la structure en bandes apparait aprés un refroidissement
relativement lent depuis le domaine austénitique [4]. Apres refroidissement au four
jusqu’aux températures dans le domaine (o + ), la ferrite germine au niveau des joints
de grains de l'austénite et se développe a I'intérieur des grains d'austénite, qui résulte a
avoir deux régions distinctes de ferrite et d’austénite [5]. Offerman et al. Montrent par
une analyse a la sonde électronique que la présence de bandes est fortement corrélée a la
ségrégation en manganese [6]. Plus la vitesse de refroidissement est faible, plus le
carbone a tendance a migrer depuis les zones pauvres vers les zones riches en
manganese. Verhoeven [7] développe une théorie largement admise pour expliquer la
formation des bandes. L’austénite est plus stable dans les zones riches en manganeése.
Lors d’un refroidissement lent, la ferrite germe préférentiellement aux joints triples et
aux joints de grains austénitiques situés dans les zones pauvres en manganese. Lors de
la trempe, les régions d’austénite non transformée se transforment en martensite en
gardant la méme disposition, en conduisant a une microstructure Dual-Phase en bandes

alternées entre la ferrite et la martensite aprés trempe a partir du domaine (a + ).
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Figure 1V.4 : Microstructure Optique de 1’acier X70 apres traitement SQ, a

différentes températures intercritiques a) 760 °C  b) 800 °C
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IV.3.4 La proportion de la phase martensitique

En utilisant la méthode des segments inverses pour calculer les proportions des
phases présentes aprés trempe dont les températures intercritiques sont 760 et 800 C. La

Figure IV.5 montre les proportions de la martensite dans 1’acier X70 :

50 4

40 -

30 -

Fraction volumique de |la martensite

760 °C 800 °C

Temperature

Figure 1V.5 : Fraction volumique de la martensite a différentes températures.

IV.4 Effet du taux de déformation par laminage sur la

structure dual phase

1VV.4.1 L’effet de la déformation sur morphologie

La structure dual phase des échantillons traités a 800 °C sans laminage et a 800 °C
avec 30 % de réduction de I’acier X70 est illustrée a la Figure 1VV.6. Nous constatons
que les particules de martensite sont devenues plus fibreuses (allongées) avec

I’application de déformation par laminage. La formation de martensite fibreuse et le

=
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raffinement du grain ferritique contribuent a I’augmentation de la dureté dans I’acier
dual phase. La densité de défauts cristallins (les joints de grain, les bandes de
déformation, etc.) augmente avec la déformation dans la région non recristallisée. Ces
défauts agissent comme sites de germination pour la ferrite pendant un subséquent
refroidissement. Les limites des grains qui augmentent avec la déformation agissent
comme des sites de germination pour la ferrite lors du refroidissement ultérieur. D’autre
part, le laminage dans la gamme (a + y) est nécessaire pour augmenter les sites de
germination pour la précipitation dans la ferrite et affiner les grains de ferrite aussi
petits que possible. Selon Ahmad [8], I’inconvénient de cette structure en fibre qu’elle
est anisotrope, et dela elle affecte les propriétés de traction suivant le sens longitudinal

et transversal.

1V.4.2 L’effet de la déformation sur la dureté

La Figure IV.7 présent I’évolution de la dureté en fonction de la température
intercritique pour 1’acier X70 avec ou sans laminage et 30 % de réduction. La tendance
générale montrée dans cette figure est que la dureté de I’acier dual phase augmente avec
I’augmentation de la température intercritique ; c’est-a-dire avec 1’augmentation de la
fraction volumique de la martensite (phase trés dure). Les valeurs de dureté des
échantillons laminées de maniére intercritique avec une réduction de laminage de 30 %
sont plus élevées que celles d’un échantillon traité a la méme température intercritique
sans laminage. Nous pensons que cela est di a la déformation plastique par laminage
introduite lors du traitement intercritique, qui générera une structure fine, ce qui a
contribué a I’augmentation de la résistance de ’acier [9,10]. Ces observations suggerent
que I’amélioration de la résistance avec réduction par laminage a été causée par la
formation de martensite fibreuse augmentée de la zone de contact avec la matrice
(ferrite) par rapport a la structure de grain équiaxe de la martensite non laminée.
Pendant le laminage dans la région biphasée, les grains d’austénite et de ferrite sont
déformés. Les grains d’austénite s’allongent et fournissent de plus grandes surfaces
pour la germination et la transformation de phase. Dans les grains de ferrite, des cellules
de dislocation se forment qui contribuent au raffinement des grains par la conversion
des limites des grains. L’austénite déformée s’est transformée principalement en

martensite de latte et en ferrite avec des densités de dislocation élevées. [8]

=
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b B2 vl S X 2
SEM HV: 26.0 kV wo:2s76mm | | | | || [ | | || vEcAsTESCAN

View fleld: 75.0 ym Det: SE 20 pm
SEM MAG: 4.00 kx ‘ Date(m/d/y): 09/17/21 LGP Laghouat

o
SEM HV: 25,0 kV WD: 18.39 mm [ ' ‘ VEGAS TESCAN
View fleld: 60.0 ym Dot: SE

SEM MAG: 5,00 kx | Date(m/d/y): 01/22/19 LGP Laghouat

Figure 1V.6 : Micrographie par MEB de I’acier DP X70, apres le traitement DQ a la

température 800 °C a) sans laminage b) avec laminage (30%)

—_—
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L 10%
B 0%

300 -

250 -

200 -+
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150 -

100 -

50 -

760 °C 800 °C

Temperature

Figure IV.7 : Evolution de la dureté en fonction de la température intercritique pour

I’acier X70 avec laminage et sans laminage.

IV.5 Evolution de la microstructure en fonction de Ila

température de revenu

La quantité des atomes de soluté (carbon) a I’interface ferrite/martensite est
insuffisante pour figer le grand nombre de dislocations. Donc, les atomes manquants
doivent étre fournis par diffusion des régions internes des grains férritiques. Ceci est
possible par un traitement de revenu. Pour étudier I’influence du revenu sur les
caractéristiques mécaniques (dureté et traction et résilience) d’un acier X70 dual-phase,
des échantillons ont subi un revenu de 1 heure aux températures allant de 200 °C a

500°C a partir de différentes températures intercritiques. L’évolution de la

—_—
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microstructure de I’acier DP X70 au cours du traitement de revenu apres traitement
thermique 1Q, SQ et DQ a 800 °C est donnée par les Figure 1V.8, Figure 1V.9 et la
Figure 1V.10. Jusqu'a des températures de revenu de 200 °C, nous avons constaté qu’il
n’y a pas de différence entre la microstructure de I’échantillon qu’a subi un revenu a
200 °C et celle de I’échantillon fraichement trempé, comme le montre les Figure 1V.8a,
Figure 1V.9a et Figure 1V.10a. Cela est d0 au réarrangement des dislocations par
annulation de celle de signes opposés. Le carbone piégé dans la martensite lors de la
trempe commence a diffuser qui permet la relaxation du réseau quadratique de la
martensite et la diminution des contraintes internes. Avec [’augmentation de la
température de revenu, selon Fang et al [11], on assiste a une précipitation de la
cémentite sous deux formes distinctes Fe2C et Fe3C. Lorsque la température de revenu
augmente a 300 °C, les carbures de fer € commencent a précipiter et la martensite
devient moins tetragonal, pendant ce temps, les contraintes résiduelles et la densité de
dislocation diminue. A une température de revenu d'environ 400 ° C, le carbure de fer &
est remplacé par la cémentite Fe3C et la martensite perd sa tétragonalité. Lorsque la
température de revenu est de 500 ° C, la cémentite dans la martensite de revenu grossis
et devient sphéroidale [11,12]. Avec une augmentation de la température de revenu a
500 °C, la concentration du carbone dans la martensite de revenu diminue en raison de

la diffusion des atomes de carbone vers la cémentite.
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P
2

- ~ ~ d
SEM MV 25,0 kV WO 21.17 mm J VEGAS TESCAN
View tieid: 180 pm Det: sE
SEM MAG: 2,00 kx  Dala(micdly). 0&24/21 LGP Laghoust

BEM MAG: 200 Kx  Date(mialy) DRSS

Figure 1V.8 : Microstructure par MEB d’un acier DP X70 au cours du revenu apres SQT a
800 °C pour différentes températures a)T=200°C b) T=300 °C c¢) T=400 °C
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SEM MV 2208V WD 24.41 mm |
View liwict 75.0 pm Dwt 5% F0 ym
SEM MAG: 4 00 kx Oate(mitl/y) QB23/21

. ’ o -
SEM NV 250wV WDO: 19,85 mm
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Figure 1V.9 : Microstructure par MEB d’un acier DP X70 au cours du revenu apres DQT a
800 °C pour différentes températures a)T= 200°C b) T= 300 °C c¢) T=400 °C
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Figure 1V.10 : Microstructure par MEB d’un acier DP X70 au cours du revenu apres IQT a
800 °C pour différentes températures a)T=200°C b) T= 300 °C ¢) T=400 °C

—_—
89



Chapitre IV Résultats et interprétation

IV.6 Evolution des propriétés mecaniques en fonction de la
proportion et la morphologie de la martensite

Les relations exacte microstructure / propriétés mécaniques dépendra de divers
facteurs, notamment la composition chimique, historique des traitements, et la fraction

volumique de la martensite et de sa distribution.

1VV.6.1 Evolution de la dureté

La variation de la dureté de I’acier dual-phase X70 en fonction de la proportion de la
martensite liés aux différentes températures intercritiques est donnée par le Figure 1V.11
La tendance générale représentée sur cette figure est que la dureté de acier dual- phase
X70 augmente avec 1’augmentation de la température intercritique ; c'est-a-dire avec
I'augmentation de la fraction de volume de la martensite (phase tres dure). Pour une
température intercritique donnée, la dureté des échantillons qu'ont subis le traitement
thermique (SQ) est la plus faible a cause de la microstructure ferrito martensitique

grossiere en bande.

Iso
— PR
B ©

250 4

200

150

HV10

100 4

50

760 °C 800 °C
Temperature

Figure V.11 : Les duretés HV10 de 1’acier X70 apres traitement DQ, 1Q et SQ.
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Chapitre IV Résultats et interprétation

I1VV.6.2 Evolution de la Résistance et I’allongement total

La figure 1V.12 montre I’évolution des propriétés mecaniques en fonction de la
fraction volumique de martensite Pour différents traitement thermique « 1Q, DQ et SQ »
a 760 et 800 °C, respectivement. La tendance générale représentée sur ces courbes est
que, pour un traitement thermique donné, la résistance d’un acier dual-phase augmente
avec I’augmentation de la température intercritique ; Cela est di a I'augmentation de la
fraction de volume de la martensite (phase trés dure) [13], comme le montre la Figure
IV.12a et la Figure 1VV.12b. Les dislocations générées a l'interface ferrite-martensite lors
de la formation de la martensite sont considérées comme tres mobiles et expliquent le
comportement élastique continu des aciers DP. La présence des contraintes résiduelles
contribue probablement a l'abaissement de la limite d'élasticité et a la vitesse

d'écrouissage rapide des aciers contenant de la martensite [14].

L'allongement total a tendance a diminuer avec l'augmentation de la température
intercritique ; c'est-a-dire avec I'augmentation de la fraction volumique de la martensite
(phase tres dure et fragile), comme le montre la Figure 1V.12c. Ainsi, la ductilité est
controlée par la fraction de martensite. L’augmentation de la résistance a la traction

diminue I'allongement total [15].

Les propriétés mecaniques (La limite conventionnelle d'élasticité (Re0.2), la
résistance a la traction (Rm) et l'allongement (A)) des éprouvettes qu’ont subies les
traitements 1Q, DQ et SQ sont résumées dans le tableau 1V.2. Une comparaison des
propriétés mécaniques entre les échantillons 1Q, DQ et SQ réveéle que I'échantillon 1Q
montre la meilleure combinaison de résistance et de ductilité et d'allongement total par
rapport aux 1’échantillon SQ et DQ. Cela est di a la morphologie de la martensite (tres
fines particules de martensite noyées dans une matrice de ferrite a grains fins). Ceci est
en accord avec plusieurs auteurs [16-20]. Indiquant que les propriétés mécaniques
dépendent fortement de la morphologie de la microstructure causée par la température
intercritique [21-24].
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Figure 1V.12 : Evolution de propriété mécanique en fonction de la fraction volumique
de martensite Pour différents traitements thermique
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Tableau IV.2 : Principales propriétés mécaniques obtenues sur les échantillons testés
apres 1’application des traitements thermiques « 1Q, SQ et DQ » & 760 et 800 °C.

Re0.2 (MPa) | Rm (MPa) | Re0.2/Rm | A (%)
760 °C 460 770 0.60 35
1Q 800 °C 480 820 0.59 34
760 °C 400 745 0.54 31
DQ 800 °C 420 773 0.55 29
760 °C 380 730 0.52 22
=i 800 °C 403 750 0.54 19

Les parametres métallurgiques importants affectant les propriétés mécaniques de
I'acier dual-phase sont : La morphologie, la distribution, la fraction volumique de la
martensite dans la matrice ferritique, et la fraction volumique des précipités (la fraction
volumique des carbures dans les aciers traités 1Q, DQ et SQ est presque la méme, car

elle dépend de la température de recuit intercritique) [3].

IV.6.2.1- Fractographie

Dans le but dexpliquer l'effet de la morphologie et de la distribution de la
martensite sur la ductilité, des faciés de rupture de traction ont été étudiés au
MEB pour tous les échantillons traités thermiquement. La variation de modes de rupture
en fonction de la température intercritique (ICT) est en général en accord avec la
variation de la ductilité en fonction de (ICT). Les travaux de Bag et all. [1] sur des
observations fractographiques d'aciers (DP) indiquent que, lors de la déformation par
traction, la ferrite se déforme d'abord et facilite la germination des fissures soit au
niveau des précipités présents, soit aux interfaces ferrite-martensite. Par la suite, ces
fissures se propagent par clivage ou par cupules, en fonction de I'état des contraintes
présent dans la microstructure. De nombreux chercheurs [25,26] ont observé que la
formation de micro-cavitées découle a la fois de la rupture des particules de martensite

et de la décohésion de I'interface. lls considérent que la martensite peut étre un site pour

93



Chapitre IV Résultats et interprétation

I'initiation de micro-cavitées. La fragilité de la phase martensitigue dans la
microstructure des aciers duals phase (DP) est susceptible a favoriser la rupture.

La figure 1VV.13 montre les faciés de rupture en traction des éprouvettes 1Q rompue a
la température ambiante pour [’acier X70, obtenus a différentes températures

intercritiques.

Ces microfractographies révelent la présence des cupules, un aspect typique d'une
rupture ductile en raison de la ductilité élevée rapportée par ce type de traitement
thermique. Une observation plus pointue des fractographies indique que lI'augmentation
de la température intercritique cause la formation des cupules de plus grandes tailles
dues a la présence d'une martensite plus grossieére dans la microstructure a haute
température intercritique. Cependant, une microstructure fine issue du traitement 1Q
possede un plus faible espacement entre les particules de martensite. En conséquence, la
densite des dislocations et les concentrations de contrainte a l'interface ferrite-martensite
diminuent. Ainsi, la formation des cavités se produit au stade avancé de la déformation
plastique. La rupture des aciers dual-phase donnée par le procédé 1Q se produit par
germination et coalescence des microcavités en raison de la déformation localisée dans
la ferrite apres une grande quantité de déformation plastique. La distribution aléatoire et
fine de la martensite ayant une morphologie fine limite la croissance des micro-cavités
et retarde la coalescence des cavités résultant en des valeurs élevées d'allongement a la
rupture [27].

La figure 1V.14 présente les fractographies des faciés de rupture de traction des
éprouvettes SQ d’acier X70, obtenus a différentes températures intercritiques
respectivement. Alors que le mode principal de rupture est ductile avec une grande taille
de cupules a été observée pour I’échantillon SQ pour les basses tempeératures
intercritique (Figure 1V.14 a). La rupture fragile est présente et dominante dans les
échantillons SQ a 800 °C, indiquant une rupture prématurée au premier stade de la
déformation, comme il est illustré dans les figures 1\VV.14 b. La modification du mode de
rupture en fonction de la (ICT) est en accord avec la diminution de la ductilité pour les
échantillons SQ. Pour une microstructure en bande issue du traitement SQ, I'espacement
moyen entre les particules de martensite est grand. Ainsi, pendant la
déformation plastique, la densité de dislocations et les concentrations de contrainte dans
la ferrite proche des particules de martensite augmentent rapidement, ce qui conduit a la

formation de microcavités au début de la déformation plastique. Dans les aciers dual-
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phase donnés par le traitement SQ, la propagation des fissures par clivage dans la
ferrite, entrainant une rupture prématurée, avec de faibles quantités de la déformation
plastique [6, 28, 29].

Dans le cas des echantillons DQ, comme I’indique la figure 1V.15, les micro-cavités
formées aux interfaces de martensite/ferrite peuvent facilement se développer le long de
I'interface sans interruption étant donné que de telles interfaces ont une concentration de
contrainte plus élevée et sont presque continues, en particulier pour des aciers de DP a
haute température (ICT). Ces observations collaborent le fait que la ductilité pour la
microstructure d’IQ est beaucoup plus importante que celle pour la microstructure DQ a

la méme température (ICT).
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Figure 1V.13 : Facies de rupture d’un acier X70 selon le traitement 1Q
(@) T=760°C (b) T=800"°C

96



Chapitre IV Résultats et interprétation

A

?'-~ »
VoAl .(
» 4 )

-

SEM HV: 25.0 kV wD:1682mm | | | | | | . | vEGAs TESCAN
View field: 75.0 um Det: SE 20 pm
SEM MAG: 4.00 kx  Date(m/d/y): 08/05/22 LGP Laghousat

r - 4
SEM HV: 25.0 kV

WD: 16.82 mm = == | VEGAS3 TESCAN
View field. 75.0 um Det: SE 20 ym
SEM MAG: 4.00 kx Date(m/d/y): 08/05/22 LGP Laghouat

Figure 1V.14 : Facies de rupture d’un acier X70 selon le traitement SQ
(@ T=760°C (b) T=800°C
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Figure 1V.15 : Facies de rupture d’un acier X70 selon le traitement DQ
(@ T=760°C (b) T=800°C
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1VV.6.3 Evolution de la Résilience

Dans les aciers a haute limite élastique (HSLA), la ténacité est largement représentée
en termes de I'énergie absorbée a une température donnée ou I'énergie absorbée. Il est
connu que I'énergie absorbée dépend de différents facteurs microstructuraux, tels que le
type, la fraction volumique, et la morphologie des phases secondaires, et la taille de
grain, qui joue le role d’une barriére contre la propagation des fissures par clivage [30]
[31].

La figure 1\VV.16 montre la variation de I'énergie absorbée au cours de I'essai Charpy a
la température ambiante en fonction des températures intercritique d’un acier X70

soumis aux différents traitements thermiques (1Q), (DQ) et (SQ).

Les données montrées dans la figure 1V.16 indiquent que pour une température de
chauffage égale a 760 °C, I'échantillon 1Q présente une énergie absorbée de 207 J a la
température ambiante. L’énergie absorbée sur Les échantillons SQ et DQ sont de 154 J
et 45 J, respectivement. Par contre pour une température de chauffage égale a 800 °C,
I'échantillon 1Q présente une énergie absorbée de 182 J a la température ambiante,
tandis que celles des échantillons SQ et DQ sont respectivement 140 J et 37 J,

respectivement.
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Figure V.16 : Evolution de 1’énergie absorbée lors d’un essai de Charpy a I’ambiante
en fonction de la température intercritique pour différents traitements thermiques d’un
acier X70
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Les données de I'essai Charpy a la température ambiante de tous les traitements sont
résumees dans le Tableau IV.3. Il est intéressant de noter que les propriétés de résilience
a la température ambiante sont plus élevées pour les échantillons 1Q que pour les
échantillons DQ (structure en dispersion d’une martensite dans une matrice ferritique) et

SQ (structure en bande).

Les résultats montrent que le traitement 1Q posséde de meilleures propriétés de
résilience que les traitements DQ et SQ comme il est exprimé par les valeurs d’énergies
absorbées plus élevés. Par conséquent, on peut conclure que les valeurs les plus élevées
d'énergie absorbées lors de 1’essai Charpy des échantillons 1Q sont associées a la
martensite fine. Les observations actuelles sont en accord avec les suggestions, données
par Kang et Kwon [32], qu'une distribution fine de la martensite augmente I'énergie

absorbée des aciers dual-phase.

Pour le méme traitement thermique, 1’énergie absorbée diminue avec 1’augmentation
de la température intercritique. Cela est d0 a la déférence de la fraction volumique de la
martensite. La faible énergie absorbée par essai Charpy a la température ambiante pour
les échantillons SQ est due a la microstructure ferrito-martensitique grossiére en bandes.
A la température intercritique 760 °C, les valeurs les plus élevées de 1’allongement
(35%), énergie absorbée (207 J) ont été obtenu avec le traitement 1Q (martensite fine).
Cependant, le traitement SQ (martensite en bandes) donne un faible allongement, faible
énergie absorbée. Le traitement DQ (dispersion d’une martensite dans une matrice
ferritique) présente des valeurs intermédiaires de contrainte, énergie absorbée, et de

I’allongement.

Il est intéressant de noter que la valeur de I'énergie (Charpy) testé a température
ambiante est plus élevée pour le traitement 1Q que pour les traitements SQ et DQ pour
la méme fraction volumique de martensite, c'est- a-dire la méme température
intercritique. Les résultats de I'énergie (Charpy) testée a la température ambiante de la
présente recherche sont en bon accord avec les travaux rapportés par Shi et al. [33]
ayant presque la méme VVm et microstructure. En revanche, les propriétés de résilience
testées a température ambiante des échantillons 1Q obtenue dans la présente étude sont

plus élevées que les résultats rapportés par Bag et al. [34].
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Tableau 1V.3 : Propriétés de résilience d’acier X70 a la température ambiante

Traitements Thermiques
Essali Température
1Q DQ SQ
El 210 155.5 42
760 °C E2 204 152.5 48
I’énergie Emoy 207 154 45
absorbée (J)
El 180 142 39
800 °C E2 184 138 35
Emoy 182 140 37

I\VV.7 Evolution des propriétés méecaniques en fonction de la
température de revenu

1VV.7.1 Evolution de la dureté

D’apres la Figure 1V.17, on constate que les courbes de dureté en fonction des
températures de revenu ont la méme allure. Plus la température de revenu augmente
plus la dureté diminue, et cela quel que soit le type de traitement thermique effectué.
Pour une température de revenu donnée et quel que soit la température de recuit
intercritique, la dureté la plus élevée est celle de L’échantillon DQL, suivi
respectivement par les échantillons 1Q et DQ. Enfin la dureté la plus faible est celle de
I’échantillon SQ. Quelle que soit le type de traitement thermique et la température de
revenu, la dureté des échantillons issus d’une température intercritique de 800 °C est
supérieure a celle des échantillons issus d’une température intercritique de 760 °C. Cela
est d0 a la différence de proportion de martensite formée pour les deux températures.
Les aciers microalliés DP, avant tout revenu, présentent une élasticité continue qui a été
géneralement attribué aux dislocations mobiles introduites lors du refroidissement a
partir de la température de recuit intercritique. Cependant, lorsque 1’acier DP subi un
revenu & 200, 300, 400 ou 500 ° C, il a montré un comportement de 1’élasticité

discontinu et les paliers élastique sont développés. Ceci est di a la diffusion d'atomes
—_—
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interstitiels de soluté a des dislocations libres générées lors du refroidissement a partir
de la température de recuit intercritique [1].

() m—
300 = —s»—DAQL
—h— |Q

280 —y— SQ

260 =

o 240 -
= 4
i
o 220 -
e |
3
O 200 -
180
160
) v I v L] v L] v I v I
0 100 200 300 400 500
Temperature de revenu °C
) —
. —e— DQL
320 - —h— |Q
] —y— SQ
300 -
280 -
© 260 -
% ]
@ 2404
E -
A 220 -
200 -
180 4
160 . r v Y ' T v T v T
0 100 200 300 400 500

Temperature de revenu °C

Figure 1V.17 : Evolution de la dureté en fonction des tempeératures de revenu
d'acier X70 Pour différents traitements thermiques a) T=760 °C b) T=800 °C
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IV.7.2 Evolution de la Résistance et I’allongement total

L'évolution des propriétés mécaniques (limite d'élasticite, résistance a la traction et de
I'allongement total) en fonction des températures de revenu d'acier X70 Pour différents
traitements thermiques (1Q, DQ et SQ) présents dans les Figure 1V.18, 1V.19 et 1V.20,
respectivement. Quel que soit le type de traitement thermique, nous pouvons remarquer
que la limite d'élasticité (Re0.2) et la résistance ultime a la traction (Rm) diminuent avec
l'augmentation de la température de revenu en raison de la diffusion des atomes de
carbone a partir de leurs sites interstitiels stressés pour assurer la formation de précipités
de carbure de seconde phase. D'autre part, la diffusion des atomes de carbone augmente
avec l'augmentation de la température de revenu. Pour une température de chauffage
égale a 800 °C, a partir d'une température de revenu de 200 a 500 °C, on observe la
diminution des deux contraintes de 730 a 640 MPa, 769 a 680 et 725 a 630 MPa pour
(Rm), et de 550 a 480 MPa, 596 a 515 MPa et 526 a 436 MPa pour (Re0.2) a déférant
traitement DQ, 1Q et SQ, respectivement. Tandis que I'allongement augmente de 24,5 %
a 26,3 %, 25 % a 27,3 % et 17,2 % a 18,2 % comme le montre les figures V.18, 1V.19
et 1V.20.

Lorsque la température de revenu atteint environ 300°C, la précipitation des carbures
est amorcée et les contraintes résiduelles et la densité de dislocations diminuent
davantage, ce qui a permis au réseau de la martensite d'étre moins tétragonal. Par
conséquent, les (Rm) et (Re0.2) diminuent et I'allongement augmente. Selon Zamani et
al. [35], il est prouvé que les carbures qui précipitent germinent aux niveaux des
dislocations lors du traitement thermique des aciers DP. La température de revenu
augmente continuellement jusqu'a 400 °C et 500 °C, la plupart des contraintes
résiduelles se libérent avec le réarrangement des dislocations dans la martensite et le
carbure devient grossier et sphéroidal en raison de la décomposition de la martensite.
Cependant, le revenu permet de réduire les contraintes résiduelles et la densité des
dislocations libres qui entourent les ilots martensitiques [11, 36].
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D’une manicre générale, les propriétés mécaniques obtenues sur 1’acier Dual-Phase
aprés traitement thermique 1Q revenu est meilleure que celles traitement DQ et SQ

revenu (figure 1V.21, IV.22). Cela est dd a la morphologie de la martensite.
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1V.9.2.1- Fractographie

Afin de clarifier I'effet de la température de revenu sur la ductilité, les ruptures de
traction ont été étudiées a I'aide d'un microscope électronique a balayage (MEB) pour
tous les échantillons traités thermiquement 1Q, DQ et SQ. Les éprouvettes de rupture en
traction rompues a température ambiante pour l'acier X70, obtenues a différentes
températures de revenu, différent traitement thermique, sont représentées sur les figures
V23, IV24 et 1V25. La présence des fossettes dans les surfaces fracturées dans tous les
traitements (DQ, SQ et 1Q) révele que la rupture est ductile, qui est gérée par la
nucléation, la croissance et la coalescence des vides. Il s'agit d'une apparence typique de
rupture ductile due a la ductilité élevée rapportée avec ces types des traitements
thermiques. Une observation plus attentive des fractographies indique que
l'augmentation de la température de revenu provoque la formation de fossettes de plus
grande taille en raison de la présence de martensite plus grossiére dans la microstructure

a haute température de revenu.

Les modes de défaillance multiples (nucléation des vides, leur croissance ultérieure
et la coalescence ultime de la plupart des vides a la rupture) fournissent une multitude
de propriétés de rupture, telles que I'allongement total de cet acier DP, comme le montre
la figure 1V23b. Cela signifie que l'augmentation de la ductilité de I'acier entraine une
augmentation de la taille des empreintes formées lors de I'essai de traction. Les fossettes
plus grossiéres dominantes dans l'acier DP vieilli a 400 °C peuvent étre attribuées a la
distribution des particules (carbures). A cette température, la taille des carbures était
supérieure a celle de 300 °C, ce qui laissait a son tour plus d'espace pour la croissance
des vides. Les travaux de Bag et al. [1] sur des observations fractographiques d'aciers
(DP) indique que, lors de la déformation plastique, la ferrite se déforme avant la
martensite et facilite la germination des fissures soit au niveau des précipités présents,
soit aux interfaces ferrite-martensite. Par la suite, selon I'état des contraintes présentes

dans la microstructure, les fissures se propagent soit par clivage, soit par capitons.

De nombreux chercheurs [37, 38] ont observé que la formation de micro-cavités
résulte a la fois de la décomposition des particules de martensite et de la décohésion de
I'interface. lls considérent que la martensite peut étre un site d'initiation de micro-
cavités. Ainsi, lors de la déformation plastique, les concentrations de contraintes dans la

ferrite a proximité des particules de martensite augmentent rapidement, ce qui conduit a
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la formation de microcavités au début de la deformation plastique.
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Figure 1V.23 : Micrographies MEB de la surface de rupture pour différentes températures
de revenu a 800 °C de DQT a) T=300 °C b) T=400 °C
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Figure 1V.24 : Micrographies MEB de la surface de rupture pour différentes températures
de revenu a 800 °C de IQT a) T=300 °C b) T=400 °C
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1VV.9.3 Evolution de la Résilience

La figure 1V.28 montre 1’évolution de I'énergie absorbée au cours de I'essai Charpy a
la température ambiant en fonction des températures de revenu d’un acier X70 soumis
aux différents traitements thermiques (1Q), (DQ) et (SQ). Quel que soit le type de
traitement thermique, Avec l'augmentation de la température de revenu, I'énergie
absorbée augmente. Respectivement. Cette variation est similaire a celle de la propriété
d'allongement, c'est-a-dire que la proportion de la ferrite fait avancer la fragilisation de
la martensite revenue a une température de revenu inférieure, ce qui est en accord avec

les résultats de la littérature [39].

Les données montrées dans la figure 1V.28a indiquent que pour une température de
chauffage égale a 760 °C de I'échantillon 1Q, I’énergie absorbée varie entre (277.8 J)
pour la température de revenu 500 °C et (224 J) a la température de revenu 200 °C.
L’énergie absorbée sur Les échantillons SQ et DQ sont 234.4 J et 262.6 J pour la
température de revenu 500 °C et (187.85 J, 189 J) pour la température de revenu 200
°C. Par contre pour une température de chauffage égale a 800 °C voir la figure 1V.28b,
I’énergie absorbée est (288.15 J) pour la température de revenu 500 °C et (234 J) pour la
température de revenu 200 °C. L’énergie absorbée sur Les échantillons SQ et DQ sont
254.4 J et 269.5 J pour la température de revenu 500 °C et (192.5 J, 197.5 J) pour la
température de revenu 200 °C, respectivement. Les résultats montrent qu’ll est
intéressant de noter que lors du revenu, les propriétés de résilience a la température
ambiante sont plus élevées pour les échantillons 1Q par rapport aux échantillons DQ et
SQ. Due a la morphologie fine, I'acier X70 qui a subi un revenu a 500 °C présente les

meilleures propriétés de résilience.

Pour le méme traitement thermique, la méme température de revenu, 1’énergie
absorbée augmente avec 1’augmentation de la température intercritique. Cela est di a la
déférence de la fraction volumique de la martensite et la présence de précipités le
carbure de fer €, qui est en accord avec les résultats de la littérature [40]. La faible
énergie absorbée par essai Charpy a la température ambiante apres revenu pour les
échantillons SQ, est due a la microstructure ferrito-martensitique grossiere en bandes.
La valeur la plus élevée de I’énergie absorbée (288.15 J) a été obtenue avec le

traitement 1Q (martensite fine). Cependant, le traitement SQ (martensite en bandes)

=
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donne une faible énergie absorbée. Le traitement DQ (dispersion d’une martensite dans
une matrice ferritique) présente des valeurs intermédiaires de contrainte, énergie

absorbée, allongement.
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Figure 1V.26 : I’évolution de 1'énergie absorbée a la température ambiant en fonction des
températures de revenu d’un acier X70a a) T=760 °C b) T=800 °C
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Conclusions

Vers la fin de cette recherche, nous pouvons dire que les traitements thermiques
intercritiques « 1Q », « SQ », « DQ » et traitement thermomécanique « DQL » effectués
sur I’acier HSLA X70 permettent de transformer la microstructure initiale ferrito-perlitique
en une nouvelle microstructure constituée de ferrite et de martensite avec différentes

morphologies et la fraction volumique de martensite.

L’évaluation des nouvelles microstructures des aciers Dual-Phase nous a permis

d’avancer les conclusions suivantes :

1. Le traitement IQ permet la formation d’une martensite fine et uniformément
distribuée dans la matrice ferritique. En revanche, le traitement SQ donne une
structure ferrito-martensitique en bande et le traitement DQ qui consiste en une
dispersion d’une martensite dans une matrice ferritique. Quel que soit le type de
traitement thermique, le volume fraction de martensite augment avec

I’augmentation de la température intercritique (ICT).

2. Apres revenu a basse température 200 °C, nous avons constaté qu’il n’y a pas de
différence entre la microstructure de 1’échantillon qu’a subi un revenu a 200 °C et
celle de I’échantillon fraichement trempé. Lors du traitement de revenu, on assiste a
un phénomeéne de précipitation. Les précipités augment et devient grossisse avec

I’augmentation de la température de revenu (300 °C a 500 °C).

3. La déformation par laminage (DQL) a permis de nous donner des microstructures
plus fines et des duretés plus importantes pour la structure dual-phase. Le
traitement DQL présente plus de dureté de celui du traitement IQ et DQ et SQ a

cause de la morphologie de la martensite, due a la déformation plastique appliquée.

4. Quel que Soit le traitement thermique effectue, La dureté augmente avec
I’augmentation de la température intercritique, due a I'augmentation de la
proportion de la martensite (phase dure). Par contre la dureté diminue avec

I’augmentation de la température de revenu.

5. Les traitements thermiques 1Q, DQ et SQ realisés sur le acier X70 a 760 et a 800

°C ont permis d’améliorer la dureté, la résistance a la traction et I’allongement.

e —
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6. Pratiqguement, dans la quasi-totalité des cas les traitements intercritiques 1Q, SQ et
DQ et conduisent & des propriétés mécaniques meilleures que celles avant

traitements.

7. Apres revenu a basse température (200 °C) la limite délasticité augmente
Iégerement. Une augmentation supplémentaire de la température de revenu entraine
une diminution de la limite d'élasticité. Apres revenu a 500 °C, I’excellente
combinaison de résistance a la traction (680 MPa) et de 1’énergie absorbe (288.15
J) a été obtenue. On lui attribuait une densité de dislocation élevée et de précipiter

grossisse.

Perspectives

Les perspectives de ce travail relevent a la fois du domaine expérimental et

de I’aspect modélisation.

1. Utilisez le microscope électronique a transmission pour identifier le type de

précipités qui figurent lors du revenu.

2. Faire une étude de I’influence de traitement de revenu sur le comportement en

fatigue d’un acier X70.

3. Etude I’effet de la précipitation lors du revenu sur la boruration et la corrosion d’un
acier API X70.
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Abstract

This study uses direct quenching (DQ) heat treatment at an intercritical annealing
temperature (IAT) of 800 °C to form a martensite-ferrite dual phase microstructure of
X70 steel. The effects of tempering temperatures ranging from 200 to 500 °C on tensile
properties in a dual-phase X70 steel are investigated. Carbon diffusion and
redistribution in the microstructure are influenced by tempering. It was discovered that
the amount of carbides increases with the tempered temperature, resulting in depleted
carbon in martensite. Conversely, increasing the tempered temperature causes a
decrease in ultimate tensile strength and yield strength while increasing elongation.

Keywords: dual phase steel; intercritical annealing; tempering; mechanical
properties.

Introduction

Martensite-Ferrite Dual phase steel, which is interesting engineering steel due to
their excellent mechanical properties is composed of a softer ferrite phase and the
harder martensite phase [1-4]. Dual phase microstructures can be developed by heating
in the austenite-ferrite region and by quick quenching to room temperature austenite
changes to martensite. The formation of martensite leads to residual stresses and a high
density of dislocations in ferrite which can be reduced by tempering treatment [5]. The
martensitic transformation is the source of particular mechanical properties of dual
phase (DP) steels, such as high tensile strength, continuous yielding behavior, low yield
strength and high strain hardening rate [6-9]. The mechanical behavior of (DP) steel is
affected by many factors, such as grain size [10, 11], dislocation density [12, 13],
constituent phase properties [14], martensite volume fraction [15, 16], and martensite
morphology [17]. To improve ductility and formability of high strength DP steels,
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tempering process could be proposed. During tempering, the changes in microstructure
that occur induce improvement of both martensitic and ferritic phases. Many authors
reported, in the literature, that an increase of the tempering temperature causes a
decrease in the yield strength and the tensile strength [18, 19]. Anazadeh Sayed and
Kheirandish [20] found that the tempering treatment affects the martensite phase and
also the dislocation density of the ferrite phase. Baltazar Hernandez et al. [21]
discussed the microstructural evolutions during tempering treatment. Li et al. [22]
observed carbide precipitation and coarsening of martensite structures during tempering
process.

Precipitation during the tempering treatment of dual phase X70 steel with a
(ferrite+martensile) microstructure has been rarely studied. However, there is little work
on detailed tempering behavior, such as carbide precipitation and its influence on
softening, of Dual Phase pipeline steel. Thereby, the purpose of this article was to
confirm our recent study by exploring the evolution of the softening phenomenon as a
function of tempering of martensite in X70 Dual Phase steel. Hence, to determine the
ability of the tempering temperature to modify the microstructure and the mechanical
properties of the two-phase X70 steel, we studied the tensile properties and the
microstructures of certain samples quenched at several temperatures.

Experimental procedure

The steel that was the subject of this study is of grade X70 according to the API
standard, the chemical composition of which is given by Table 1. The steel is provided
by Alpha pipe gas society, Ghardaia, Algeria. The specimens were intercritically
annealed at 800 °C followed by water quenching to obtain a martensite ferrite dual
phase structure. They were then tempered at various temperatures ranging from 200 to
500 °C as illustrated in Figure 1. The microstructures of the specimens were identified
using scanning electron microscopy (SEM). Before microstructure observations,
specimens have undergone mechanical polishing using abrasive papers and etched in a
3% Nital solution. Tensile tests on flat specimens were carried out at room temperature
using a computer-assisted Mohr Federhaff Lasenhausen System machine.

Table 1. Chemical composition of X70 steel (wt.%).

C Mn Si S P Nb \Y Ti Al

007 152 0.34 0.001 0.012 0.045 0.048 0.003 0.035
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W.Q : Water Quenching
; 800 °C
E 30 min
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Q 500°C 1h
/ 400°C 1h |
/ 300 °C 1h
/ 200 °C 1h

Time
Fig. 1. Schematic illustration of the heat treatment routes.

Results and discussion
Microstructure

Figure 2. shows the microstructure by Scanning Electron Microscope (SEM) of
API X70 steel after having undergone the direct quenching (DQ) heat treatment with an
annealing temperature of 800 °C. It was observed that the microstructure is consisting
of coaxial grains of ferrite (F) and martensite islands (M). It is noted that the volume
fraction of martensite (VFM) of the specimen treated at 800 °C is 45%. During the
quenching which follows an intercritical annealing, there is a change in volume which
induces a plastic deformation. Consequently, this creates a high density of free
dislocation in the ferritic grains in the vicinity of the martensite [13]. The increase in
strength and reduction in ductility of steel is provided by the formation of martensite
which generates a large amount of distortion and internal stresses. The large number of
free dislocations cannot be obstructed by the few solute atoms at the ferrite / martensite
interface. Therefore, the phenomenon of diffusion compensates the rest of the atoms
coming from the interior of the ferritic grains. This can be achieved by tempering.
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SEM HV: 25.0 kV WD 24.41 mm VEGA3 TESCAN

View field: 75.0 ym Det: SE
SEM MAG: 4.00 kx | Date(m/dly): 09/23/21 LGP Laghouat

Fig. 2. SEM image showing Martensite-Ferrite dual phase microstructures of the
specimen intercritically annealed at 800 °C.

Figure 3. shows an SEM microstructure of specimens that underwent intercritical
annealing at 800 °C followed by tempering at 300 °C and 400 °C. The microstructure
consists of a ferrite matrix (F) and islands of hard martensite (M). During the process,
the carbides (C) can be observed in the microstructure. The increase of the tempering
temperature induces carbide precipitation which leads to an increase of its size. The
ferrite is covered with numerous carbide particles when the tempering temperature
reaches 300 °C. This is in accordance with what is reported in the literature as several
researches [19, 23], assert that the carbides start to precipitate inside the ferrite grain
when the tempering temperature is increased to about 300 °C.
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Fig. 3. Microstructures by SEM of the specimens annealed at 800 °C and followed by
tempering for 1 h, and temperatures: a) 300 °C, and b) 400 °C.

Mechanical properties

Figure 4. shows the effect of tempering temperature on the evolution of strength
(vield strength, ultimate tensile strength) and total elongation. We can notice that Yield
stress (YS) and ultimate tensile strength (UTS) decrease with the increase of
temperature due to the diffusion of carbon atoms from their stressed interstitial lattice
sites to ensure the formation of second-phase carbide precipitates. On the other hand,
the diffusion of carbon atoms increases with the increase of tempering temperature.
From a temperature of 200 to 500 °C, we observe the reduction of both stresses from
730 to 640 MPa for (UTS), and from 550 to 480 MPa for (YS) as it is shown in the
figure 4a, while the elongation rises sharply and continuously from 24.5% to 26.3% as it
is shown in the figure 4b.

When the tempering temperature reaches about 300°C, the precipitation of
carbides is started and the residual stresses and the dislocation density decrease further,
which allowed the lattice of the martensite to be less tetragonal. Therefore, the (YS) and
(UTS) decrease and the elongation increases. According to Zamani et al. [24], there is
evidence that the precipitating carbides nucleate at dislocations during thermal
processing of DP steels. However, the tempering allows the reduction of residual
constraints and the density of the free dislocations that surround the martensite islands
[18, 20].
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Fig. 4. Change in mechanical properties in the DP X70 steel as a function of tempering
temperature.

(a) Yield Stress and Ultimate Tensile Strength (b) total elongation.

Failure mode during a tensile test

In order to clarify the effect of tempering temperature on ductility, tensile
fractures were studied using a scanning electron microscope (SEM) for all the heat-
treated samples. The tensile fracture specimens broken at room temperature for X70
steel, obtained at different tempering temperatures, are shown in Figure 5. The presence
of the dimples in the fractured surfaces reveals that the rupture is ductile, which is
managed by the nucleation, the growth and the coalescence of the voids. This is a
typical appearance of ductile failure due to the high ductility reported with this type of
heat treatment. A closer observation of the fractographs indicates that the increase in
tempering temperature causes the formation of larger sized dimples due to the presence
of coarser martensite in the microstructure at high tempering temperature.

Multiple failure modes (voids nucleation, their subsequent growth and the
ultimate coalescence of the most voids at fracture) provides a multitude of fracture-
property, such as the total elongation of this DP steel, as shown in the Figure 4b. This
means that the increase in the ductility of the steel leads to an increase in the size of the
dimples formed during the tensile test. The coarser dimples dominant in the DP steel
aged at 400 °C, can be attributed to the particle (carbides) distribution. At this
temperature, the size of the carbides was larger than that of 300 °C, which in turn left
more space for the growth of voids. The work of Bag et al. [16] on fractographic
observations of (DP) steels indicates that, during plastic deformation, ferrite deforms
before martensite and makes cracks germination easy either at the level of the
precipitates present, or at the ferrite-martensite interfaces. Subsequently, according to
the state of the constraints present in the microstructure, the cracks propagate either by
cleavage or by dimples.

Many researchers [14, 26] have observed that the formation of micro-cavities
results both from the breakdown of martensite particles and from the decohesion of the
interface. They consider that martensite can be a site for the initiation of micro-cavities.
Thus, during plastic deformation, the stress concentrations in the ferrite near the
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martensite particles increase rapidly, which leads to the formation of microcavities at
the onset of plastic deformation.

v ; . L \ ¥
SEM HV: 20.0 kV Lovaedorinl VEGA3 TESCAN| SEM HV. 20.0 kV WD: 7.38 mm
View fleld: 60.0 ym Det: SE View field: 60.0 ym Det: SE 10 pm
SEM MAG: 5.00 kx | Date(m/dly): 12/03/21 LGP Laghouat SEM MAG: 5.00 kx _ Date(m/dly): 12/06/21 LGP Laghouat

Fig. 5. SEM micrographs of fracture surface for different tempering temperatures:
a) 300 °C, and b) 400 °C.

Conclusions

The evolution of microstructure and tensile properties as a function of tempering
temperature of X70 Dual phase steel was investigated in this study. The obtained results
lead to the following conclusions:

1. Intercritical treatment at 800 °C leads to a structure (martensite-ferrite)
whose martensitic phase is well distributed in the ferritic matrix.

2. An increase in the tempering temperature induces a decrease in yield
strength (YS) and ultimate tensile strength (UTS) and a decrease in total
elongation.

3. From the tempering temperature 300 °C, there is a precipitation in the
ferrite because of the diffusion of carbon. Furthermore, the precipitation
grows with the tempering temperature.
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