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. RÉSUMÉ 
Le travail présenté dans cet ouvrage est le fruit d’une approche pluridisciplinaire, étudiant des 

phénomènes métallurgiques tels que la solidification ou les transformations en phases solide, en 

conditions hors équilibre. Cette étude vise à comprendre les microstructures, afin d’une part d’établir un 

lien avec le comportement des alliages du système Fe-Cr-C-X soumis à des sollicitations sévères (Partie A), 

et d’autre part à déterminer la nature et l’évolution des phases dans un alliage Ti6Al4V élaboré par 

fabrication additive (Partie B). 

Pour la Partie A, l’étude de la solidification et des transformations en phase solide permet notamment la 

mise en évidence d’un effet de sursaturation qui influence les mécanismes d’endommagement. Les 

alliages de la Partie A sont des aciers à outils ou des fontes alliées, issus de deux procédés d’élaboration. 

Le premier procédé est mixte (coulée conventionnelle au four électrique, suivie d’une métallurgie 

secondaire par refusion d’électrode consommable (ESR), avant un traitement thermomécanique 

(forgeage)). Le second mode d’élaboration est la coulée centrifuge verticale. Au niveau de la 

microstructure, toutes les phases des alliages Fe-C sont considérées, depuis la ferrite  jusqu’à la perlite 

qui se forment en conditions d’équilibre, jusqu’aux phases hors équilibre telles que la bainite et la 

martensite, qui sont obtenues après traitements thermiques spécifiques. La caractérisation des phases 

est réalisée en utilisant différents outils et techniques d’analyse, notamment la microscopie optique, la 

microscopie électronique à balayage (associée à l’EDX et à l’EBSD), la dilatométrie, l’analyse thermique 

différentielle, les duretés, etc. En outre on accorde une attention particulière à une phase rarement 

étudiée, à savoir la troostite, en la différenciant de la perlite avec laquelle on la confond parfois. Cette 

phase est induite par la sursaturation. Outre la troostite, on décrit plusieurs phénomènes découlant de la 

sursaturation, notamment la précipitation en phase solide de carbures au sein d’une matrice. 

Les propriétés des matières sont étudiées notamment après l’élaboration de traitements thermiques 

optimisés au sens de l’homogénéisation de la microstructure et de la dureté.  

La partie B étudie la solidification et les transformations en phase solide dans un alliage Ti6Al4V produit 

par fusion laser de poudres projetées sur un substrat. Dans cette partie, on part de la description du 

dispositif de fabrication jusqu’à la caractérisation macroscopique des dépôts obtenus en considérant des 

stratégies de fabrication distinctes. Un modèle grossier de description du procédé est d’abord esquissé, 

pour établir un refroidissement équivalent. Ensuite on montre comment l’apport d’un modèle thermique 

éléments finis validé, permet de connaître l’évolution de la température en tout point du dépôt. Cette 

information est exploitée pour interpréter l’évolution de la microstructure via un palier isotherme et un 

refroidissement final, dans un échantillon homogène. L’utilisation de la même approche sur un dépôt 

hétérogène permet d’obtenir des histoires thermiques plus complexes. C’est l’analyse de ces histoires 

thermiques qui permet de développer un concept nouveau : les blocs de temps et de transformations de 

phases ou Time – Phase Transformations – Blocks en abrégé TTB. Cette approche permet de découper en 

séquences l’ensemble de l’histoire thermique, chaque séquence étant en lien avec des mécanismes de 

transformations de phases bien identifiés. En outre, le concept TTB propose une description qui tient 

compte de toutes les étapes de la fabrication additive, en ce compris les périodes de chauffage rapides 

et le  refroidissement final. 

Cette thèse applique l’approche à rebours (appelée aussi analyse inverse), où l’on part de la fin pour 

remonter à la source, suite à une problématique soulevée dans les conditions de service. L’analyse du 

problème permet d’établir des corrélations entre des phénomènes qu’on n’aurait pas forcément liés 

initialement.  
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La thèse fait la synthèse de 8 articles, dont 5 pour la Partie A et 3 pour la Partie B. Chacun des articles 

donne lieu à un chapitre où on rappelle le contexte de l’étude, et surtout on apporte des résultats 

complémentaires et inédits, dont le contenu a été jugé essentiel à la compréhension globale de la 

thématique. 

Cette étude réalisée sur deux familles d’alliages distinctes montre que le domaine hors équilibre reste 

encore un vaste champ exploratoire. Ceci s’applique tout particulièrement au phénomène de 

sursaturation qui conduit à la formation de phases dites métastables. De telles phases sursaturées 

peuvent déjà être générées avec des procédés de coulée classique,  et elles le sont davantage quand on 

considère la fabrication additive.  

Les corrélations microstructure-propriétés finales constituent la contribution principale majeure de ce 

manuscrit pour la Partie A. Elles proposent un lien au sens du paradigme de la science des matériaux, et 

donne par exemple une explication pour l’endommagement d’une pièce de fonderie pendant sa phase 

d’élaboration. L’autre contribution majeure développée dans la Partie B est l’élaboration d’un concept 

métallurgique nouveau, le TTB. Ce concept se destine à servir d’une part comme outil de base à la 

compréhension des mécanismes de transformations en phase solide, et d’autre part au développement 

de modèles cinétiques adaptés pour les procédés de fabrication additive, qui sont fortement hors 

équilibre. 

 

Mots-clés : Aciers à outils, Sursaturation, Solidification, Transformations de phases, Troostite, 

Caractérisation microstructurale, Propriétés mécaniques, ATD, Dilatométrie, Ti6Al4V, DED,  Modèle 

thermique, Modèle métallurgique descriptif 
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. ABSTRACT 
The work presented in PhD thesis is the result of a multidisciplinary approach, studying metallurgical 

phenomena such as solidification or transformations in solid phases under non-equilibrium conditions. 

The purpose of the study is twofold and divided into two parts A and B. In Part A, the work aims to 

understand the microstructures in order to establish a link with the behavior of alloys belonging to 

complex Fe-Cr-CX system that undergo severe stresses on the one hand. In Part B, the work helps to 

determine the nature and the evolution of phases in a Ti6Al4V alloy that produced by additive 

manufacturing. 

Within Part A, both the solidification and subsequent solid phase transformations help enhancing the 

supersaturation effect which later influences the damage mechanisms. Studied materials are made of 

tool steels and high alloyed cast irons, which come from two manufacturing processes. The first one is a 

conventional casting in an electric arc furnace (EAF), followed by secondary metallurgy under Electro Slag 

remelting (ESR) prior to forging. The second one is vertical spin casting. Almost all the phases that exist 

within the Fe-C system are considered, starting from the high temperature  ferrite up to pearlite, which 

are often formed under equilibrium conditions, including non-equilibrium hardened phases such as 

bainite and martensite that are obtained after specific heat treatments. The characterization of theses 

phases is achieved while using different techniques and tools such as light microscope, scanning electron 

microscope associated with EDS, EBDS, dilatometry, differential thermal analysis (DTA), hardness, etc. In 

addition, special attention is paid to troostite that has been little studied to date, and which is often 

considered as a fine pearlite. Alike troostite that originated from supersaturation, several phenomena 

including carbides precipitating in the solid state are also considered. 

Mechanical properties of materials are also studied, especially after elaborating optimized heat 

treatments that help achieving structural homogeneity and adequate hardness. 

Part B is devoted to solidification and solid phase transformations in a Ti6Al4V alloy produced by Directed 

Energy Deposition (DED). The description of the manufacturing device and the macroscopic 

characterization of DED deposits obtained from different building strategies are achieved. A rough 

metallurgical model is set that accounts for the whole deposition process, the sketch being ascribed to a 

single equivalent cooling stage. Adding a 3D thermal finite element model that is validated makes it 

possible to simulate the evolution of the temperature at any point of the deposit. This information is used 

to interpret the evolution of the microstructure via a pseudo-isothermal annealing followed by final 

cooling stage, while considering a homogeneous sample. Using the same approach on a heterogeneous 

deposit allows for more complex thermal histories, thus justifying the development of a new concept, 

the so-called Time- phase Transformation – Block hereafter referred to as TTB concept. This approach 

allows the entire thermal history to be broken down into sequences, each sequence being linked to well-

identified phase transformation mechanisms. In addition, the TTB concept offers a description that takes 

into account all stages of additive manufacturing, including rapid changes in temperature either during 

heating or cooling stages. 

The PhD thesis is the synthesis of 8 articles, of which 5 made Part A and 3 Part B. Each of the articles gives 

rise to a chapter where the framework of the study is recalled while bringing complementary and 

unpublished results. As such the overall content of a chapter helps better understanding of the topic. 

This study carried out on two distinct families of alloys shows that the non-equilibrium domain still 

remains a large field of investigation. This is particularly the case of supersaturation that leads to the 

formation of metastable phases. The supersaturated phases which already exist with conventional 

processes will be even more numerous if additive manufacturing processes are considered. 
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The microstructure-properties correlations constitute the major contribution of this work, which provide 

a link to the materials science paradigm and give for example an explanation for the damage of a cast 

part during its development phase. The other major contribution developed in Part B is the development 

of a new metallurgical tool, the so-called TTB concept. TTB concept may serve as a basic tool for 

understanding the mechanisms of solid phase transformations. Moreover, it may help to develop kinetic 

models that are more adapted to additive manufacturing processes. 

 

Keywords: High Speed Steels, Supersaturation, Solidification, Solid state transformations, Troostite, 

Microstructure characterization, Mechanical properties, DTA, Dilatometry, Ti6Al4V, DED Thermal modeling, 

Descriptive metallurgical model 
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. INTRODUCTION GÉNÉRALE 

.. Evolution de la Science des Matériaux 
La science des matériaux est un sujet pluridisciplinaire. C’est en combinant les disciplines qu’on parvient 

à une meilleure compréhension des phénomènes de type physique, chimique, électrique, électronique, 

métallurgique et mécanique qui se produisent au sein des matériaux. Outre ce caractère pluridisciplinaire, 

il existe un effet d’échelle quand le matériau est soumis à des contraintes diverses (thermique, 

mécanique, physico-chimique, etc.) séparées ou combinées. On parle du niveau macroscopique, 

mésoscopique, microscopique ou nanoscopique selon les dimensions des paramètres de la structure pris 

en compte (taille et orientation de grains, phases de la matrice, précipités, défauts cristallins) susceptibles 

d’influencer les propriétés du matériau (Figure O-1) 

 
Figure O-1 : Illustration de l’approche pluridisciplinaire et multi-échelles de la science des matériaux (Askeland et al., 2010) 

 

L’échelle macroscopique permet d’expliquer grossièrement un phénomène observé, tandis qu’on doit 

approfondir l’analyse à plus petite échelle si on veut comprendre les dispersions autour du comportement 

moyen. Cependant, la compréhension n’est possible que si des compétences croisées existent, qui 

permettent alors d’établir des corrélations entre les propriétés observées dans les différents domaines. 

C’est ce paradigme de la science des matériaux qui est généralement illustré par un tétraèdre comportant 

une discipline en chacun de ses quatre sommets (FigureO-2). A l’origine, ce tétraèdre était un triangle 

(Figure O-3) aux sommets duquel se trouvaient les procédés, la structure et les propriétés (DeHoff, 1999; 

Mageto, 2003). En ajoutant les Performances comme 4e sommet (Figure O-4), la pyramide est née (D. E. 

Burkes et al., 2008; Nicholas et al., 2014). Des extensions de la forme pyramidale ont été faites (Figure O-

5), notamment en inscrivant en son centre un point dit de convergence, illustré soit par la Caractérisation 
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soit par la Modélisation, pour montrer combien chacun de ses deux volets représentent le caractère 

multidisciplinaire de la science des matériaux.  

 

 

 

 
Figure O-2 : Tétraèdre définissant les quatre disciplines de la 
science des matériaux, et leurs interactions (Dimiduk, 2011) 

Figure O-3 : Le paradigme de la science des matériaux avec les 
corrélations entre structure, procédés et propriétés, adapté 

de (DeHoff, 1999; Mageto, 2003) 

 

Un 5e point apparait pour former un octaèdre. Il s’agit le plus souvent de l’Environnement (Figure O-5), 

discipline désormais très populaire notamment avec la problématique du recyclage (Kimura, 2017).  

  
 

Figure O-4 : Tétraèdre de la Science des matériaux 
indiquant le rôle central de la caractérisation et de la 
modélisation dans l’interaction entre les différents 

domaines (D. E. Burkes et al., 2008; Nicholas et al., 2014) 
 

Figure O-5 : Octaèdre de la science des matériaux (Kimura, 
2017) 

 

Une spécificité peut encore être mentionnée à ce stade, qui concerne la distinction entre la 

caractérisation conventionnelle des propriétés, et l’étude du comportement. Dans le premier cas, on peut 

considérer un état fixé et figé, obtenu au terme d’un essai mécanique, d’un traitement thermique, ou 

d’un traitement thermomécanique. La caractérisation se focalise alors sur l’état final, sans 

nécessairement décrire la manière avec laquelle on parvient à cet état.  
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.. La sursaturation  
Si par contre on cherche à comprendre comment s’amorce et se propage l’endommagement, alors il est 

indispensable de mettre ensemble tous les paramètres susceptibles d’influencer le mécanisme à chacun 

des stades de son évolution. C’est cette approche qui requiert une expertise poussée associée à une 

connaissance approfondie de chacun des phénomènes mis en œuvre dans le mécanisme global, en tenant 

compte de l’échelle où s’opère l’interaction.  

C’est le cas du comportement statique d’une éprouvette rompue en traction issue d’un matériau de type 

acier à outils et contenant à la fois des inclusions et des carbures. Ces derniers, de taille et d’origine 

diverses, sont en lien avec l’élaboration du matériau et ses post traitements thermomécaniques. La 

compréhension de l’endommagement statique va par exemple exiger la prise en compte à l’échelle 

nanoscopique de l’effet de durcissement des carbures tertiaires très fins. Ces derniers ont précipité dans 

la martensite lors du  revenu et ancrent les dislocations du fait de leur relation de cohérence avec la 

matrice. Cependant, dans le même temps, les carbures secondaires précipités dans l’austénite primaire 

après la solidification, sont semi-cohérents avec la martensite (phase secondaire issue de la 

transformation de l’austénite). Ils vont améliorer la résistance tout en constituant des sites d’initiation de 

micro-vides avant coalescence (rupture ductile). Enfin, en considérant les carbures primaires formés 

pendant la solidification, (facettés, non-cohérents avec la matrice et fragiles), on aura plutôt un effet 

d’entaille néfaste, de type concentration de contraintes, qui va rapidement conduire à leur fissuration.  

De la même manière, les inclusions pourront impacter le comportement suivant leur nature (malléables 

ou non-malléables présentant une interface plus ou moins discontinue avec la matrice), leur distribution 

et leur géométrie. Enfin, la matrice elle-même peut présenter un comportement qui changera avec sa 

nature (martensite plus dure et moins ductile que bainite) et son état de sursaturation. On parle de 

sursaturation lors du dépassement de la limite de solubilité en conditions d’équilibre pour les éléments 

interstitiels ou de substitution. Il convient de préciser que la notion de sursaturation a jusqu’ici été très 

peu considérée, notamment parce que les procédés de fabrication (coulée et traitements 

thermomécaniques ultérieurs), étaient approximés en conditions proches de l’équilibre. Cette hypothèse 

est satisfaisante tant que la diffusion des éléments est possible lors du procédé. Ce sont les procédés de 

fabrication additive qui remettent en question cette approche. Les chercheurs doivent de plus en plus 

tenir compte de la sursaturation avec en corollaire l’existence de phases ayant des compositions très 

éloignées de l’équilibre. L’influence de la sursaturation autant comme marqueur local des concentrations 

en éléments qui contrôlent les transformations en phase solide, que comme expression de la surfusion 

et induite par des vitesses de refroidissements rapides qui limitent les ségrégations, a fait l’objet d’une 

lecture plénière de l’auteur, lors d’un congrès associant des fabricants de cylindres (Tchuindjang et al., 

2017). 

Cette sursaturation est un des fils conducteurs de cette thèse, car on montre que le phénomène existait 

déjà avec des procédés de coulée conventionnels. En l’occurrence, on va décrire plusieurs phénomènes 

découlant de la sursaturation, et notamment la précipitation en phase solide de carbures au sein d’une 

matrice. Une phase observée dans plusieurs alliages de la thèse illustre ce phénomène : la troostite 

présente dans les nuances d’aciers HSS (High Speed Steel) analysés dans 4 des 5 articles de la Partie A de 

cette thèse.  

.. Le choix de l’échelle de l’analyse 
La prise en compte de l’échelle renvoie aussi aux outils d’analyse considérés. Il existe des techniques de 

caractérisation et des méthodes de détermination des propriétés associées à chacune des échelles 

d’analyse. La microscopie optique sert notamment pour caractériser la structure à une échelle variant du 

macroscopique au microscopique. La microscopie électronique à balayage permet de réduire l’échelle de 
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caractérisation tout en diversifiant la nature des analyses via les différents types de détecteurs qui lui sont 

associés. Enfin, si on considère la microscopie électronique en transmission, on peut descendre jusqu’au 

niveau nanoscopique.  

... Echelle macroscopique 
En général, le passage d’une échelle plus grossière à une autre plus fine se justifie par le désir de mieux 

comprendre, ce qui a préalablement été simplifié. C’est par exemple le cas, avec un essai mécanique tel 

que la traction jusqu’à rupture d’une éprouvette, qui donne comme résultat macroscopique une limite 

élastique, une contrainte de rupture, et un allongement à la rupture. Ce résultat mécanique peut être 

corrélé à une caractérisation macroscopique, telle la taille des grains ou la dureté. Ces deux propriétés 

macroscopiques sont d’ailleurs souvent reprises par une loi de type Hall-Petch.  

Cependant, un même matériau pourra présenter une dureté différente selon sa microstructure pour une 

même taille de grain. On s’intéressera alors à la nature et la proportion des phases en présence dans le 

matériau. Par exemple, les phases se forment lors des traitements thermiques ou thermomécaniques, 

après la coulée qui a elle-même été réalisée via un procédé spécifique. La coulée d’un lingot fixe une 

structure de solidification macroscopique: la taille, l’orientation des grains, mais aussi les ségrégations 

chimiques et métallurgiques. Quand elles sont de type majeur, donc à l’échelle du lingot (entre le cœur et 

la peau par exemple), les ségrégations sont difficiles à modifier par un traitement ultérieur. Par contre si 

elles sont mineures, soit à l’échelle des grains ou des dendrites (cœur et joints), alors une 

homogénéisation peut se faire via des traitements thermiques ou thermomécaniques ultérieurs. Le 

forgeage, par exemple, est souvent utilisé pour activer la recristallisation, et donc promouvoir un affinage 

du grain qui au départ de la coulée, est grossier. Il peut aussi améliorer la compacité des pièces, qui dans 

l’état brut de coulée peuvent présenter des défauts de structure, notamment des retassures ou des 

porosités. Affiner le grain améliore les propriétés mécaniques, quand l’objectif est de relever la résistance 

statique par contre cela détériore les propriétés de fluage. Notons à ce sujet, les aubes de turbine pour 

lesquelles on produit parfois un mono-grain.  

En résumé, on peut dire que l’analyse à l’échelle macroscopique porte sur les grains (taille et orientation), 

les ségrégations majeures, et les défauts de structure (retassures). La macrostructure se définit par 

l’identification de la ou des phases principales dans le matériau issues de la solidification comme les 

carbures eutectiques dans les aciers. Pour les applications requérant une bonne tenue à l’usure et à 

l’abrasion, on recherchera des compositions d’alliage favorisant la formation de carbures de solidification 

très durs, désignés ici par carbures primaires (voir l’Article #5).  

... Echelle microscopique 
En changeant d’échelle pour descendre au niveau microscopique, on s’intéresse à la proportion des 

phases, à leur distribution dans le matériau. Pour l’acier, on cherchera à avoir des phases douces pour 

faciliter l’usinage et  des phases plus dures pour améliorer la résistance en service. On cherchera aussi à 

précipiter des carbures secondaires dans la matrice martensitique pour améliorer sa ténacité tout en 

préservant sa dureté. Si par contre, on recherche une bonne tenue à la corrosion, on évitera d’avoir des 

précipités dans la matrice, car ceux-ci peuvent la sensibiliser en créant des micro-piles où la corrosion sera 

amorcée. L’échelle microscopique fait donc intervenir les phases, et les transformations entre elles, à 

l’état solide, phases qui sont qualifiées de secondaires. Les analyses à l’échelle microscopique permettent 

d’expliquer les différences de comportement ou de propriétés macroscopiques, en tenant compte de la 

microstructure donnée par la nature et la distribution des phases. 

... Echelle nanoscopique 
Toutefois, quand on désire comprendre des mécanismes très complexes qui caractérisent le 

comportement des matériaux, on doit souvent descendre à l’échelle nanoscopique. A ce niveau d’analyse 
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où on s’intéresse aux interfaces entre phases, aux propriétés intrinsèques ductiles ou fragiles de chaque 

phase, y compris les plus fines d’entre elles, aux interactions entre les défauts cristallins et les phases, 

notamment les dislocations, etc. L’échelle nanoscopique fait donc intervenir des phases dites tertiaires, 

qui sont issues de la transformation ou de la décomposition de phases secondaires. C’est notamment le 

cas avec les carbures tertiaires nanoscopiques qui précipitent dans la martensite (phase secondaire), elle-

même issue de la transformation en phase solide de l’austénite formée lors de la solidification (phase 

primaire). L’influence de la nature des phases et de leur interface avec la matrice sera notamment 

abordée dans l’Article  #1 pour expliquer le comportement statique et dynamique d’aciers à outils forgés. 

Si des dislocations en mouvement s’ancrent sur des carbures tertiaires cohérents avec la matrice, elles 

améliorent la résistance mécanique, mais elles peuvent aussi s’empiler sur une phase fragile tel un carbure 

primaire au joint de grain et induire sa fissuration comme détaillé dans l’Article #5. Le rôle des dislocations 

sera aussi évoqué dans l’Article #8 traitant des conditions de recristallisation en cours de traitements 

thermiques. 

.. Approche à rebours 
Cette thèse applique l’approche à rebours (appelée aussi analyse inverse), où l’on part de la fin pour 

remonter à la source, suite à une problématique soulevée dans les conditions de service. L’analyse du 

problème permet d’établir des corrélations entre des phénomènes qu’on n’aurait pas forcément liés 

initialement.  

L’approche à rebours est couramment utilisée dans le cadre d’expertises pour poser le diagnostic sur la 

nature de l’endommagement observé sur une pièce. En présence de ruptures ou corrosions dans des 

conditions environnementales complexes et variables, difficiles à reproduire en laboratoire, c’est l’unique 

stratégie possible. La liste des travaux reprise dans l’Annexe 2 et l’Annexe 3, montre la diversité des sujets 

traités par l’auteur de cette thèse.  

L’analyse inverse est utilisée dans ce travail, comme illustré par l’ordre des articles abordés en première 

partie. Dans un sens inversé, on remonte la filière du laminage. L’Article #1 traite de cylindres pour 

laminage à froid, et donc de tôles fines. Ces tôles proviennent elles-mêmes du laminage à chaud pour 

lequel plusieurs étapes existent, à savoir le dégrossissage appliqué à la brame ou au lingot (tôles fortes), 

suivi par le laminage de finition. L’Article #2 traite des cylindres des dernières cages finisseuses du train à 

larges bandes, quand l’Article #3 aborde les cylindres des premières cages finisseuses. Enfin les articles 

#4 et #5 analysent les cylindres des cages dégrossisseuses. 

La Figure O-6 rappelle les opérations de laminage faisant suite au procédé de coulée continue. 
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Figure O-6 : Fabrication des produits longs en acier (from Engineering Materials II (MEng 2122) 

 

La fabrication additive constitue une rupture technologique majeure et un autre exemple d’application 

de la méthode à rebours. C’est un champ de recherches très vaste puisque différents procédés sont 

possibles en fonction de la nature de la source de chaleur assurant la fusion de la matière (faisceau laser 

ou électronique, torche plasma, etc.) et de la nature du matériau à fondre (poudre, filament). En outre, 

les gradients thermiques très élevés entrainent la genèse de matériaux éloignés des domaines d’équilibre 

souvent considérés pour prédire la nature des phases en présence et leurs transformations éventuelles. 

De plus, des approches hybrides existent désormais, combinant un procédé de fabrication additive avec 

un autre procédé plus classique, afin d’optimiser les propriétés. C’est notamment le cas avec les 

traitements thermomécaniques après fabrication additive, pour affiner et densifier la structure. 

L’explication finale des propriétés du matériau nécessite l’analyse de sa genèse et procède souvent par 

méthode inverse. 

.. Contexte de la thèse  
Le travail présenté dans cet ouvrage est principalement le fruit d’une approche pluridisciplinaire. On 

s’appuie sur l’étude et la compréhension de phénomènes métallurgiques tels que la solidification ou les 

transformations en phases solide, pour faire un lien avec le comportement d’alliages soumis à des 

sollicitations sévères d’une part et d’autre part comprendre la genèse des phases en fabrication additive 

par pulvérisation de poudre refondues au laser. 

Ce travail est le fruit de plusieurs collaborations qui sortent du cadre de la métallurgie. C’est notamment 

le cas avec la mise au point d’essais mécaniques (Articles #1, #4 et #5), ou le développement de modèles 

d’endommagement (Article #5), ou thermique (Articles #7 et #8).Cependant, les corrélations entre le 

comportement observé et la microstructure a toujours constitué une contribution personnelle. Ce type 

d’approche est aussi présent dans les travaux cités dans l’Annexe 3, non décrits dans le cadre de cet 

ouvrage. 



Étude des liens Procédés-Microstructures-Propriétés pour des Alliages hors équilibre (Aciers à outils et Ti6Al4V) 

Introduction générale 7 
 

.. Contenu de la thèse  
L’ouvrage se décompose en deux grandes parties. La première est focalisée sur les alliages du système 

complexe Fe-C-Cr-X correspondant à des aciers à outils ou à des fontes alliées, et la seconde partie est 

consacrée à l’alliage Ti6Al4V élaboré par fabrication additive. 

Cette répartition permet aussi de fixer les grandes lignes du travail effectué.  

Pour la Partie A, il s’agit de l’étude de la solidification et des transformations en phase solide d’alliages 

ferreux avec mise en évidence de l’effet de la sursaturation sur le mécanisme d’endommagement. Pour 

chaque article on conserve l’étude des 3 thématiques du Tableau O-1 suivant : 

Solidification Solid State Transformations 
Mechanical properties and related 
damage mechanisms 

Tableau O-1: Liste des thématiques de base considérées dans les articles de la Partie A 

Ce tableau est dès lors repris dans chacun des chapitres dédiés aux articles, et il constitue le fil rouge de 

cette partie. 

Les alliages étudiés dans cette partie sont issus de deux procédés d’élaboration. Le premier procédé est 

mixte, avec une coulée conventionnelle au four électrique suivie ou pas d’une métallurgie secondaire par 

refusion d’électrode consommable (ESR), avant le forgeage final qui assure à la fois la compacité des 

pièces et la réduction des carbures primaires éventuels (Article #1). Le second mode d’élaboration est la 

coulée centrifuge verticale réalisée en deux temps, d’abord pour le métal d’enveloppe puis pour le métal 

de cœur. Seul le métal d’enveloppe est étudié ici (Articles #2 à 5). Au niveau de la microstructure, toutes 

les phases des alliages Fe-C sont considérées, depuis la ferrite et la perlite souvent formées en conditions 

d’équilibre, jusqu’à la bainite et la martensite obtenues après traitements thermiques spécifiques. Les 

traitements thermiques pour plupart mis au point en conditions de laboratoire constituent une étape 

essentielle pour obtenir les propriétés requises, y compris l’homogénéisation des lots de matières 

différents. Les corrélations microstructure-propriétés finales constituent la contribution principale 

majeure de ce manuscrit. Elles proposent un le lien au sens du paradigme de la science des matériaux, et 

donne par exemple une explication pour le bris d’un cylindre de laminoir pendant sa phase d’élaboration 

(Article #5). 

Les Figures O-7 à O-10 montrent l’évolution des grades utilisés dans les cylindres de laminoir, ainsi que leur 

localisation dans un train à bandes à chaud. 

 
 

Figure O-7 : Evolution de l’utilisation des grades de 

cylindres sur les trains à larges bandes à chaud (1950 - 
2003) 

Figure O-8 : Historique de l’évolution de l’utilisation des 

cylindres dans les cages dégrossisseuses pour laminoirs à 
chaud (1950-2015) 
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Figure O-9 : Trains de laminoir à bandes semi-continu(en haut) et continu 

(en bas) 

Figure O-10 : Trains  compacts de type CSP ou 
Mini-mill (en haut) et pour coulée en bandes 

minces (Direct Strip Casting, en bas) 
 

La partie B étudie la solidification et les transformations en phase solide dans un alliage Ti6Al4V produit 

par fabrication additive, en partant de sa caractérisation macroscopique pour arriver à un concept 

susceptible d’aider à développer de nouveaux modèles thermocinétiques. Dans cette partie, on part de 

la description du dispositif de fabrication jusqu’à la caractérisation macroscopique des dépôts obtenus 

en considérant des stratégies de fabrication distinctes (article #6). Un modèle grossier de description du 

procédé est esquissé. Il établit un refroidissement unique équivalent, pour tout le procédé de fabrication. 

L’Article #7 décrit un modèle thermique éléments finis validé, qui permet de connaitre l’évolution de la 

température en tout point du dépôt. Cette information est exploitée pour interpréter l’évolution de la 

microstructure via un palier isotherme et un refroidissement final.  

Enfin, l’Article #8 considère un dépôt présentant une microstructure hétérogène. Le modèle thermique 

éléments finis précédent est appliqué. L’analyse des histoires thermiques particulièrement complexes de 

plusieurs points d’intérêt a permis de développer un concept nouveau : le TTB (Time-Temperature-

Bloc).Cette approche permet de découper en séquences l’ensemble de l’histoire thermique. Chaque 

séquence est  en lien avec des mécanismes de transformations de phases bien identifiés. Le concept de 

TTB propose une description qui tient compte de toutes les étapes de la fabrication additive, en ce 

compris les périodes de chauffage rapides et le  refroidissement final. 

La Figure O-11 ci-après fait la synthèse de l’approche développée dans la partie B. 
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Figure O-11 : Méthode d’étude mise en œuvre dans la partie B, avec approche à rebours pour Article #6 (haut), analyse 

pluridisciplinaire pour Article #7 (milieu), et approche à rebours associée à analyse pluridisciplinaire pour Article #8 (bas) 
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.. Organisation de la thèse  
A la suite de l’introduction générale se trouvent les présentations spécifiques de chacun des 8 articles 

constituant la recherche doctorale. Chaque présentation d’article constitue un chapitre où on rappelle le 

contexte de l’étude, et surtout on apporte des résultats complémentaires et inédits, dont le contenu a 

été jugé essentiel à la compréhension globale de la thématique. 

Après les présentations d’articles, l’ouvrage comporte une conclusion générale, et des perspectives qui 

correspondent aux domaines d’études explorés à l’heure actuelle, puis des annexes 

En synthèse, la thèse s’organise comme suit : 

 Une introduction générale 

 Le corps de la thèse qui est scindé en deux parties, dont : 

o La Partie A sur les alliages Fe-Cr-C-X, élaborée en 5 chapitres : 

 Chapitre 1 : Présentation et compléments d’étude sur l’Article #1 

 Chapitre 2 : Présentation et compléments d’étude sur l’Article #2 

 Chapitre 3 : Présentation et compléments d’étude sur l’Article #3 

 Chapitre 4 : Présentation et compléments d’étude sur l’Article #4 

 Chapitre 5 : Présentation et compléments d’étude sur l’Article #5 

o La Partie B sur le Ti6Al4V comportant 3 chapitres : 

 Chapitre 6 : Présentation et compléments d’étude sur l’Article #6 

 Chapitre 7 : Présentation et compléments d’étude sur l’Article #7 

 Chapitre 8 : Présentation et compléments d’étude sur l’Article #8 

 Une conclusion générale 

 Des perspectives 

 Des annexes réparties comme suit : 

 Annexe 1 contenant le texte intégral des articles de référence pour la thèse de 

doctorat de l’auteur 

 Annexe 2 comportant la liste des publications de l’auteur, limitée aux articles 

parus dans des revues scientifiques 

 Annexe 3 constituant un court CV de l’auteur où sont présentées les thématiques 

d’études faites en tant chercheur pour des demandes externes en rupture, 

corrosion et autres avis scientifiques 

La littérature additionnelle éventuelle qui est utilisée pour un chapitre se retrouve à la fin de celui-ci. 

On rappelle dans le Tableau O-2 suivant, une nomenclature utile pour les différentes désignations des 

alliages de la Partie A, qui sont repris sous des noms différents dans plusieurs articles. 

Nature ou type Désignations Références (Chapitre, Article) 

Aciers à outils forgés, de type semi-
HSS 

MGx (x = 1 à 4) Chapitre 1 et Article #1 

Fonte alliée de type ICDP HACIx (x = 1  à 2) Chapitre 2 et Article #2 

Aciers à outils coulés par 
centrifugation 

HSS y (y = A ou B) Chapitre 3 et Article #3 

Aciers à outils coulés par 
centrifugation 

Semi-HSS x (x = 1 à 3) Chapitre 4 et Article #4 

Acier à outils coulé par 
centrifugation 

HCS Article #4 

HCCS Chapitre 5 et Article #5 

Tableau O-2: Rappel de la nature des alliages et de leurs désignations dans les références 
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I. CHAPITRE 1 : PRÉSENTATION ET COMPLÉMENTS D’ÉTUDE SUR L’ARTICLE #1 

I.1. Introduction 
Cet article établit l’influence des carbures et des inclusions sur le comportement mécanique pour un 

chargement statique (traction) ou dynamique (fatigue). Une hiérarchisation des « précipités » est 

suggérée, en lien avec leur nature (carbure ou inclusion), le type d’interface avec la matrice (continue ou 

discontinue, mouillabilité, cohérence), leurs propriétés (cisaillables ou non), leur taille et leur localisation 

(intérieur ou bord). L’influence des carbures et des inclusions se situe à une échelle microscopique. Un 

autre paramètre est aussi pris en compte à une échelle plus macroscopique. Il s’agit du fibrage hérité de 

la mise à forme à chaud, en comparant le comportement en long à celui en travers. 

Ci-après des résultats obtenus ultérieurement sur les mêmes matières sont décrits. Ils apportent un 

complément d’informations en lien avec les trois grands thèmes de la première partie de la thèse, 

rappelés dans le tableau ci-dessous. Il s’agit de la solidification, des transformations en phase solide, et 

des corrélations microstructure-propriétés. Le tableau ci-dessous mentionne les points existants (vert) et 

les points additionnels (rouge). 

On rappelle par ailleurs que les bases du travail publié dans cet article sont contenues dans ouvrage qui 

fixait déjà un état de synthèse scientifique (Tchuindjang, 2004). Ledit travail a été élaboré à la suite de 

deux projets de recherche successifs1. 

Solidification Solid State Transformations Mechanical properties and 
related damage 

mechanisms 

 Enhancement of 
eutectic carbides and 

restoration of 
solidification sequence 
(reverse analysis) DTA 
during reheating stage 

up to complete 
remelting 

 

 Determination of critical points for austenitization (DTA 
heating stage) 

 Enhancement of Troostite occurrence through DTA tests 
and existence of a critical cooling rate + supersaturation 
effect (I10CR8DV = MAT R, to be compared to alloys that 
did not exhibit the same transformation = I8CR5S + I6Cr= 

MAT) 

 Martensite start points from same DTA curves as 
compared to prediction from linear formulations 

 Optimization of Heat Treatment (including preliminary 
annealing) to achieve maximum hardness during 

quenching (maximum amount or martensite) 

 Influence of carbides and 
inclusions contents on 
damage mechanisms 
under both static and 

dynamic stresses 
 

 Enhancement of notch 
effect on impact 

toughness 
 

Tableau I.1-1: Thématiques présentes dans l’article (vert), et compléments décrits ci-après (rouge) 

La nomenclature établie dans l’article reprend l’essentiel des abréviations utilisées.  

I.2. Résultats complémentaires 

I.2.1. Solidification 
En réalisant des essais d’analyse thermique différentielle ou ATD (méthode présentée aux Articles #2, #3 

et #4), on peut restaurer la séquence de solidification qui s’était produite dans la matière livrée, par une 

                                                           
1 Convention RW 9713651 : Relation entre le schéma inclusionnaire et les propriétés mécaniques sur des aciers 
fortement alliés (1998 – 2001) 
Convention RW 114877 : Effet des inclusions et des carbures dans des aciers et fontes fortement alliés, soumis à des 
sollicitations mécaniques sévères (2002 – 2004) 
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étude des courbes obtenues au chauffage (Figure I-1). L’étude peut se faire sur les courbes brutes, mais 

en cas de pics complexes, on peut lever les indéterminations en utilisant la dérivée première du signal, 

méthode publiée récemment (Maurizi Enrici et al., 2020).  

On peut ainsi confirmer la présence de carbures eutectiques dans 3 nuances (MG1, MG3  et MG4), et leur 

absence dans MG2. Le pic relatif aux carbures eutectiques est similaire sur MG1 et MG3, tandis que celui 

observé sur MG4 se produit à plus haute température. Tous les matières ont un péritectique inverse et 

finissent donc leur fusion par la ferrite delta (). 

 
Figure I-1 : Thermogrammes ATD des matières MGx (état brut de livraison) avec vitesse de balayage constante de 10°C/min 

au chauffage jusqu’à fusion complète, et identification directe des pics 

En considérant les mêmes matières lors du refroidissement ATD (Figure I-2), on obtient un liquidus 

(premier solide = ) similaire sur les deux nuances de MG2, qui est plus élevé que le liquidus obtenu sur 

les autres 3 matières (MG1, MG3 et MG4). Ce résultat est en accord avec l’influence de la teneur en C sur 

la formation de  (diminution de la température avec l’augmentation de la teneur en C). La température 

du péritectique semble plus variable, probablement en lien avec composition mais aussi la taille des 

dendrites de . En outre le solidus est donné par la fin du péritectique pour MG2, et par une température 

plus basse correspondant à la formation de carbures eutectiques, pour les trois autres matières (MG1, 

MG3 et MG4). La position de l’eutectique est similaire pour les 3 nuances, ce qui suggère un carbure de 

même nature, avec cependant une amplitude très faible pour le pic observé sur MG4, en lien avec la plus 

faible proportion de carbures formée. En outre on peut noter la finesse du pic relatif au péritectique, qui 

est en lien avec le caractère figé de la composition chimique des germes de la phase concernée, à savoir 

l’austénite (). 
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Figure I-2 : Thermogrammes ATD des matières MGx avec vitesse de balayage constante de 10°C/min au refroidissement 

jusqu’à l’ambiante, et identification directe des pics 

I.2.2. Transformations en phase solide 

I.2.2.i. Troostite 
L’observation des cycles ATD au refroidissement (Figure I-3) montre un pic autour des 700°C, 

uniquement pour MG4. Ce pic correspond à la phase troostite, qui est étudiée plus en détail dans l’Article 

#3. On notera que cette même phase a été observée lors d’un cycle ATD réalisé à plus grandes vitesses 

(10 et 20°C/min), avec une proportion apparente qui augmente avec la vitesse du refroidissement (Figure 

I-3). Dans le même temps, la proportion apparente de carbures eutectiques diminue quand on augmente 

la vitesse de refroidissement dans l’intervalle de solidification. Et comme déjà mentionné avant, le liquidus 

reste invariant. Toutefois, pour une vitesse réduite à 2°C/min, un pic reste présent dans la même région, 

mais c’est la phase perlitique qui est formée. On rappelle qu’à l’origine, c’est bien la perlite qui est 

présente dans l’état brut livré. La troostite est due à un phénomène de sursaturation combinant un effet 

de composition avec un effet de vitesse (voir Article #3). On en déduit que le refroidissement lors de 

l’élaboration des différentes nuances de MG1, s’est produit à une vitesse relativement faible, autorisant 

la formation d’une phase d’équilibre perlitique et pas de troostite. 

I.2.2.ii. Martensite 
Celle-ci est aussi observée dans les échantillons ATD en fin de refroidissement, et se marque par 

un pic caractéristique sur la courbe ATD (Figure I-2). Le pic marque surtout le début de la transformation 

martensitique (Ms), la fin de la transformation (Mf) étant souvent située en-dessous de l’ambiante (voir 

plus de détails avec Articles #2, 3 et 5). Il n’y a pas de martensite dans la nuance MG4 quand la troostite 

est présente. 
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Figure I-3 : Thermogrammes ATD de MG4 montrant influence de la vitesse de refroidissement sur les transformations en 

phase solide (perlite à 2°C/min et troostite à 10 et 20°C/min) et micrographies associées; liquidus est invariant 

I.2.3. Optimisation des traitements thermiques  
En considérant un état de livraison très variable en fonction de l’origine des matières, la 

caractérisation préliminaire a montré que les états de départs n’étaient pas conformes à la structure dite 

normalisée qui est requise pour chaque matière. Cette structure correspond à celle recherchée dans le 

métal de cœur pour assurer ductilité et résilience en service (Tableau I-2). L’état normalisé facilite aussi 

les opérations d’usinage. Des traitements thermiques ont été réalisés de manière à produire l’état 

normalisé (Tableau I-2) avant d’effectuer un second traitement thermique dit de qualité, en vue de 

produire la microstructure finale requise pour la surface de travail du cylindre.  

La normalisation est une étape essentielle dans les matières issues de la coulée en lingots et/ou produites 

par un traitement thermomécanique car elle permet d’homogénéiser la microstructure en gommant les 

ségrégations mineures en particulier. En outre cette étape est indispensable si on a des matériaux 

d’origines diverses, pour produire un état défini. Pour les différentes matières, l’état normalisé est 

mentionné au (Tableau I-3) avec le traitement élaboré pour y arriver (TTN), en considérant une structure 

finale homogène sur des blocs ayant des poids compris entre 5 et 16 kg. La température de normalisation 

est systématiquement située au-dessus de celle de dissolution des carbures dits tertiaires (Figure I-1). Il 

s’agit des carbures très fins précipités dans une phase secondaire, notamment la martensite, qui passent 

ensuite en solution dans l’austénite nouvellement formée (Song et al., 2016). La distinction entre les 

carbures primaires, secondaires ou tertiaires est abordée dans l’article #5 (Tchuindjang et al., 2015).  

Le traitement thermique dit de qualité (TTQ) a été réalisé en poursuivant un objectif, celui de la 

maximisation de la dureté après chacune des deux étapes que sont la trempe et le revenu. Pour la trempe 

consistant en une austénitisation suivie d’un refroidissement rapide dans l’huile, la température puis le 

temps de maintien ont été établis pour obtenir dans le brut de trempe, la dureté maximale correspondant 

aussi à un niveau minimal pour l’austénite résiduelle. La prise en compte des courbes ATD permet de 
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constater que la température choisie pour MG1 est située en-dessous de l’intervalle de dissolution des 

carbures secondaires, tandis que pour les autres matières, cette température suppose une dissolution 

partielle ou complète de ces carbures. On peut en déduire que dans le cas de MG1, le taux de carbone en 

solution dans la matrice austénitique chauffée à 950°C est suffisant pour produire un maximum de 

martensite très dure à l’ambiante. En effet, au-dessus de cette température on dissout les carbures 

secondaires en enrichissant la matrice, ce qui augmente l’austénite résiduelle à l’ambiante, avec 

possibilité de coalescence du grain (Ceschini et al., 2013; Zhou et al., 2018). 

Dénomination 
(Mode de coulée) 

Microstructure (état de livraison) 
(Duretés) 

Etat de Conformité 
(Structure Normalisée recherchée) 

MG1 
(ESR et EAF) 

Homogène (Perlite globulaire) 
(200 à 230 HV) 

NON 
(Perlite Lamellaire) 

MG2 
(ESR et EAF) 

Mixte et Hétérogène (Perlitique et 
bainitique) 

(250 à 310 HV) 

NON 
(Perlite Globulaire) 

MG3 
(EAF) 

Bainite Revenue 
(300 HV) 

NON 
(Perlite Globulaire) 

MG4 
(ESR et EAF) 

Bainite Revenue 
(320 et 250 HV, ESR et EAF) 

NON 
(Perlite Globulaire) 

Tableau I-2 : Caractérisation microstructurale de l’état de livraison des matières étudiées, et rappel de la microstructure 

recherchée 

Dans les cas des autres matières, la température d’austénitisation plus élevée s’est justifiée, pour 

maximiser la dureté et le taux de martensite, en dissolvant cependant tout ou partie des carbures 

secondaires. 

Le revenu réalisé sous forme de cycles a permis de déstabiliser toute l’austénite résiduelle. Il a relevé la 

dureté, notamment en se situant juste au-dessus du pic de durcissement secondaire, qui représente la 

température pour laquelle on forme la plus grande quantité de carbures « tertiaires » dans la matrice. 

Cette dernière reste martensitique, sans être désaturée. Les pièces de références pour le TTQ étaient des 

éprouvettes ébauchées, ayant les dimensions des échantillons pour les tests mécaniques, avec une 

surépaisseur de 500 µm.  

Matières TTN 
Microstructure et 

HV30 
TTQ 

Microstructure et 
HV30 

MAG1 
(ESR et EAF) 

900°C/6h/RC 
(RC ~12°C/min) 

Perlite fine Lamellaire 
(~240 HV) 

950°C/20’/H 
100°C/4h/Air 

(*2) 

Martensite 
« relaxée » 
(~820 HV) 

MG2 
(ESR et EAF) 

1000°C/4h/RC 
(RC~15°C/h) 

Perlite fine globulaire 
(~190 HV) 

1055°C/5’/H 
500°C/2h/Air 

(*2) 

Martensite revenue et 
CS 

(~740 HV) 

MG3 
(EAF) 

1020°C/4h/RC 
(RC~10°C/h) 

Perlite fine globulaire 
(~190 HV) 

1100°C/10’/H 
500°C/3h/Air 

(* 3) 

Martensite Revenue et 
CS (~700 HV) 

MG4 
(ESR et EAF) 

1050°C/4h/RC 
(RC~10°C/h) 

Perlite fine globulaire 
(~200 HV) 

1120°C/10’/H 
515, 500 et 

485°C/3h/Air 

Martensite Revenue et 
CS 

(~800 HV) 

Tableau I-3 : Traitements thermiques élaborés pour réaliser le TTN et le TTQ, et rappel des  microstructures et des duretés 

moyennes obtenues 
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I.2.4. Compléments sur les propriétés mécaniques : résilience 
La résilience est uniquement présentée pour MG1 et MG2. Deux géométries d’éprouvettes ont été 

testées, la première avec entaille en U (pour forcer l’effet d’entaille extrinsèque), et la seconde avec une 

section carrée (éprouvette dite prismatique, la section de résistance plus large permettant de vérifier 

l’effet d’entaille intrinsèque, dû au contenu inclusionnaire). Les essais de résilience ont été effectués dans 

l’état normalisé, et les résultats sont illustrés à la Figure I-4. 

La résilience sur les éprouvettes pleines (prismatiques) est relativement élevée quel que soit le sens du 

prélèvement (comprise entre 100 et 350 J), sauf pour un cas où elle chute à 50 J (MG1 (ET)). Ce résultat 

correspond à la matière contenant les inclusions les plus grosses. Le mode de rupture associé aux niveaux 

de résilience les plus élevées est majoritairement ductile (Ceschini et al., 2013; Jia et al., 2017; Parsons and 

Edmonds, 1987; Zhang et al., 2011). 

Pour la matière MG1, le procédé avec le laitier a apporté une résilience plus élevée par rapport au laitier 

b. Pour un même laitier, on est systématiquement meilleur en L qu’en T. Cette observation est attendue 

vu que le forgeage augmente la taille et la nocivité des  inclusions suivant T. L’ESR b constitue une 

exception en lien avec un contenu inclusionnaire déjà plus faible en T qu’en L. Dans le cas du laitier a, 

l’efficacité évolutive en cours de procédé ESR justifie aussi la meilleure résilience en tête de lingot (fin du 

procédé) qu’au pied (début). L’influence de la proportion des inclusions se marque aussi indirectement à 

travers le taux de corroyage. En effet, plus il est élevé, plus la proportion relative d’inclusions augmente, 

ce qui tendra à diminuer la tenue à l’impact. C’est probablement pourquoi MG1 (B) présente l’énergie 

maximale absorbée à l’impact (Ceschini et al., 2013; Zhou et al., 2018).  

 
Figure I-4 : Résilience mesurée sur des échantillons massifs ou entaillés 

L’écart entre les propriétés en L et en T est moins élevé en ESR qu’en EAF, le cas de MG1 (E(T)) étant 

singulier (rupture presque fragile !!), en lien avec l’efficacité du laitier ESR pour réduire la quantité et la 

taille des inclusions. En outre la différentiel L et T est davantage marqué sur MG2 que sur MG1, alors que 

le volume et la taille des inclusions sont plus faibles dans la première matière2. Cette différence est 

probablement due à la microstructure, qui est perlitique globulaire dans MG2 et moins dure (190HV), au 

                                                           
2 Voir Table 3 dans l’Article #1, sur la quantification des inclusions 
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contraire de la perlite lamellaire dans MG1 plus dure (240 HV). A contenu inclusionnaire équivalent et non 

« fragilisant », la dureté de la perlite améliorera donc la valeur de l’énergie absorbée à l’impact (Jia et al 

(2017), Hong et al. (2018)). 

On observe une meilleure tenue à l’impact pour MG1 en comparaison avec MG2, un résultat qu’on peut 

aussi lier au niveau de dureté plus élevé dans la première matière (240HV) que dans la seconde (190HV). 

Le caractère lamellaire de la perlite ne semble donc pas constituer un problème, au contraire de la 

morphologie allongée des inclusions. Le facteur le plus critique pour la résilience est donc la taille des 

inclusions, leur proportion intervenant seulement en second lieu. 

Le cas de MG2 confirme le lien entre le taux inclusionnaire et la tenue à l’impact, car le comportement est 

meilleur pour EAF (moins chargé en inclusions) que pour ESR3.  

Avec les éprouvettes entaillées en U, toutes les matières présentent des valeurs similaires, comprises en 

moyenne entre 25 et 40 J, ce qui correspond aux valeurs de la littérature (Hong et al., 2018). Le mode de 

rupture qui est associé à de tels niveaux d’énergie à l’impact est majoritairement fragile. On observe aussi 

une inversion du comportement, avec une tenue légèrement améliorée suivant le sens T que dans le sens 

L, ce qui est entièrement justifié si on considère que dans le sens L, on est davantage susceptible de 

mettre à nu une inclusion que dans le sens T (SK Nath and Uttam Das, 1970). 

La taille des grains et/ou l’effet de la température d’austénitisation, qui sont parfois réputées influencer 

le mode de rupture n’ont pas été évaluées ici (Ceschini et al., 2013; Kumar et al., 2010). 

I.3. Conclusions  
 On a montré comment la technique de l’ATD permet d’établir la séquence de solidification d’un 

ensemble d’alliages par méthode inverse. On a notamment mis en évidence la présence de carbures 

eutectiques. Ces informations à fixer les températures critiques où on dissout les éventuels carbures 

de type secondaires ou tertiaires. 

 Le cycle de refroidissement en ATD a aussi permis de comparer la structure finale avec celle d’un état 

industriel brut (de coulée ou forgé). 

 Pour mettre en évidence les conditions de formation d’une phase hors-équilibre telle que la troostite, 

on a établi un lien avec la vitesse du refroidissement qui doit être suffisamment élevée. 

 On a établi l’influence néfaste des inclusions, via un effet d’entaille intrinsèque sur les propriétés 

mécaniques en statique, en dynamique et au choc. Cette influence est définie suivant la nature, la taille, 

la quantité et la répartition des inclusions.  

 Quand ils sont présents, les carbures de solidification souvent massifs, peuvent aussi influencer les 

propriétés mécaniques. Cependant, cette influence est moindre comparée à celle des inclusions.  

 En présence d’une entaille, le comportement à l’impact devient similaire, quel que soit la matière, avec 

une rupture fragile, et cela définit un effet d’entaille dit extrinsèque.  

 

  

                                                           
3 Voir Table 3 dans l’Article #1, sur la quantification des inclusions. 
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II. CHAPITRE 2 : PRÉSENTATION ET COMPLÉMENTS D’ÉTUDE SUR L’ARTICLE #2 

II.1. Introduction 
Cet article met en évidence l’effet d’éléments d’alliage fortement carburigènes sur la structure de 

solidification et sur les transformations en phases solide dans des fontes à graphite lamellaire. La nuance 

de base ne contient pas les éléments d’alliage additionnels tandis qu’un grade modifié contient une 

certaine proportion de Nb, Ti et V, qui sont des éléments susceptibles de former des carbures très durs. 

L’étude consiste à comparer les deux nuances dans un état dit de service (brut de coulée industrielle suivi 

d’un double revenu), et dans un autre état remis en solution (trempé sans revenu) par Analyse Thermique 

Différentielle. Les corrélations sont complétées au moyen d’analyses métallographiques et quantitatives, 

sur les carbures. On identifie la séquence de solidification ainsi que l’influence de la vitesse de 

solidification sur la nature, la taille et la distribution des phases (carbures et graphite). On établit aussi la 

stabilité relative de l’austénite enrichie en éléments d’alliage après remise en solution, et on identifie enfin 

différents types de martensite en lien avec leurs compositions chimiques. Ces observations sont utiles 

pour comprendre les paramètres influençant la microstructure des pièces brutes de fabrication, dans la 

perspective de corréler celle-ci aux propriétés en cours de service, notamment pour des applications où 

la tenue à l’usure et à la corrosion est recherchée. 

II.2. Bref rappel sur le contexte 
Les pièces d’origine ayant servi à l’étude sont des cylindres bimétalliques obtenus par coulée centrifuge 

verticale. Ces pièces représentent des cylindres de laminoir à chaud, utilisés dans les dernières cages du 

train de bandes finisseuses. Concernant le procédé d’élaboration, c’est d’abord le métal d’enveloppe qui 

est coulé dans un moule jusqu’à solidification, ensuite on coule le métal de cœur en produisant une bonne 

jonction métallurgique. L’enveloppe se compose d’un des alliages étudiés, tandis que le cœur est obtenu 

à partir d’une fonte classique ferritique et perlitique, à graphite nodulaire.  

Les échantillons soumis à l’étude sont essentiellement prélevés dans le métal d’enveloppe, sous forme 

de barreaux. Les sections étudiées sont orientées perpendiculairement à l’axe de symétrie du cylindre. La 

zone d’intérêt pour le prélèvement des éprouvettes ayant servi aux analyses diverses (thermiques, 

métallographiques) et à la caractérisation des propriétés mécaniques sont prélevées endéans une 

profondeur de 40 mm environ, entièrement comprise dans le métal d’enveloppe. Le contexte général de 

ce travail est donné dans un projet de recherche appliqué4. 

Dans ce qui suit, on propose de rajouter des résultats obtenus sur les mêmes matières mais qui ne sont 

pas explicitement mentionnés dans l’article, parce qu’ils apportent un complément d’informations en lien 

avec les trois grands thèmes de la première partie de la thèse, et qui sont rappelés dans ci-après (Tableau 

II-1).  Il s’agit de la solidification, des transformations en phase solide, et des corrélations microstructure-

propriétés, avec mention des points existants (vert) et des points additionnels (rouge). 

                                                           
4 Convention RW 114877 : Effet des inclusions et des carbures dans des aciers et fontes fortement alliés, soumis à des 
sollicitations mécaniques sévères (2002 – 2004) 
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Solidification Solid State Transformations Mechanical properties and related 
damage mechanisms 

 Solidification 
sequence from DTA 

tests 
 

 Martensitic 
transformations (two 
types (plate or lath), 

depending on the location 
and the composition) 

 

 Enhancement of intrinsic notch effect 
during tensile test (with or without 

notched samples) 

 Enhancement of hardening behavior 
under compression tests (UTS 5 times 

higher in compression compared to 
tensile) 

 

Tableau II.21 : Thématiques présentes dans l’article (vert), et compléments décrits ci-après (rouge) 

Glossaire (avec abréviations utilisées dans l’Article)  

(Nb, V)C' Eutectic or chinese script MC 
carbide 

Carbures secondaires (précipités et dissous en phase solide) 

 Martensite (lath or plate-like) Martensite (issue de la transformation sans diffusion de 
l'austénite au refroidissement) 

CA Type A lamellar Graphite Graphite lamellaire de type A (suivant norme ISO 945 - 1975) 

CD Type D lamellar Graphite 

DTA Differential Thermal Analysis Analyse Thermique Différentielle 

 Austenite Austénite (phase cellulaire, premier solide formé à la coulée, 
définissant le liquidus) 

HACI High Alloyed Cast Iron Fonte alliée 

HACIi HACI1 (conventional ICDP grade) 
or HACI2 (ICDP containing Nb/V/Ti) 

 

HSM Hot Strip Mill Laminoir à trains à bandes à chaud 

IC1i Sample number i, cut out of HACI1 

IC2i Sample number i, cut out of HACI1 

ICDP Indefinite Chill Double Poured Fonte à Trempe Indéfinie 

Li Liquid (melt) Métal liquide (indice « i » en lien avec moment d'apparition de 
la phase dans la séquence de solidification/fusion) 

M3C Cementite Cémentite (carbure eutectique définissant le solidus ou fin de 
solidification) 

M4C3 V-rich fine secondary carbides Carbures secondaires (précipités et dissous en phase solide) 

MC Carbide MC Carbure MC 

Ms Martensite start point Point de début de transformation martensitique, au 
refroidissement 

NbC Angular and primary Nb-rich MC carbide 

RA Retained Austenite Austénite résiduelle 

 

Errata : Les figures 1a, 1b, 2a et 2b illustrant les thermogrammes ATD dans l’article #2 comportent toute la 

même erreur, sur le sens des pics indiquant le caractère endothermique ou exothermique des réactions. Les 

flèches doivent être inversées sur chaque figure ! 
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II.3. Résultats complémentaires 

II.3.1. Solidification 
Les thermogrammes obtenus en ATD sont relativement simples à interpréter. La séquence proposée est 

pertinente, puisqu’elle tient compte de la microstructure dans l’état initial Brut de Coulée après Revenu 

(BCR) qui est rappelée ci-dessous. En effet, les NbC primaires se forment avant le graphite, et selon leur 

densité et leur taille, ils peuvent ségréger dans le liquide vers la peau du cylindre, sous l’effet de la force 

centrifuge (voir figures ci-dessous, montrant la microstructure à différentes profondeurs de l’enveloppe). 

Leur relative mobilité dans le liquide résiduel en cours de solidification pendant la coulée centrifuge, fait 

que certains peuvent être piégés dans un nid de graphite formé ultérieurement (fin de solidification, de 

type eutectique). Par contre les carbures les plus denses, dont les plus enrichis en Nb, vont ségréger près 

de la surface de l’enveloppe du cylindre bimétallique (Voir Figure II-1 à Figure II-4). 

  
 

Figure II.3.1: NbC I massif et anguleux (Rose) et Graphite 
lamellaire en agrégats (HACI2 ; profondeur de 0 à 10 mm dans 

le métal d’enveloppe (poli-miroir, état BCR) 

 
Figure II.3.1: NbC I massif et anguleux, Agrégat de NbC II 

globulaire (Rose), Graphite et inclusions (Alumine) ; 
profondeur de 10 à 20 mm dans le métal d’enveloppe (poli-

miroir, état BCR) 

  
 

Figure II.3.1: Agrégat de NbC (I et II, Rose) et Graphite 

Lamellaire (Noir) - (IC21 ; profondeur de 30 à 40 mm de 
profondeur dans le métal d’enveloppe (poli-miroir, état BCR) 

 
Figure II.3.1: Agrégat de NbC II Globulaires (Rose), TiC 

(Globules Gris) et NbC I ; profondeur de 40 à 50 mm dans le 
métal d’enveloppe (poli-miroir, état BCR) 

 

Les différences observées entre les microstructures après ATD (voir figures dans l’article) et celles du BCR 

(Figures II-1 à Figure II-4) se marquent surtout pour la macrostructure (taille de grains plus élevée en ATD 

comparée au BCR), et la taille et la morphologie de certaines phases notamment les carbures NbC et le 
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graphite. Les NbC massifs et anguleux sont présents dans les deux conditions (BCR et après ATD), avec 

toutefois une taille plus massive dans le BCR (jusqu’à 50 µm de longueur, Figure II-5). Les NbC en écriture 

chinoise sont surtout observés après ATD, tandis qu’on voit des carbures plus fins en agrégats globulaires 

dans le BCR.  

 
Figure II.3.1: Caractérisation par MEB et cartographie EDX d’un carbure massif et anguleux  de type NbCI, et des carbures 

globulaires fins de type (Nb,V)C’, (aussi illustrés à la Fig. II-1), montrant l’enrichissement exclusif en Nb du premier, tandis que les 
seconds contiennent Nb associés à V – (état BCR) 

Le graphite a une morphologie majoritairement lamellaire dans le BCR, même si quelques nodules 

peuvent être observés. Le graphite est entièrement lamellaire après ATD, et il se situe de manière très 

précise, dans les espacements interdendritiques. Ces différences sont directement induites par la vitesse 

du refroidissement lors de la solidification, celle-ci se faisant avec un gradient thermique plus élevé lors 
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de la coulée centrifuge qu’avec l’ATD5. Toutefois l’approche principale de l’étude est le recours à une 

analyse inverse par ATD au chauffage jusqu’à fusion complète, pour reconstituer la séquence de 

solidification effective survenue pendant la coulée centrifuge. Ensuite, la seconde partie de l’essai ATD 

réalisé à une vitesse de refroidissement contrôlée plus faible que la vitesse réelle du procédé de coulée, 

permet de déterminer de manière précise une séquence de solidification en condition proche de 

l’équilibre, qui reste intéressante pour comprendre et mettre en évidence l’effet de la vitesse sur la 

microstructure. 

Le caractère relativement simple de la séquence de solidification réelle, en lien avec le nombre 

relativement limité de phases en présence et l’absence de transformation à haute température, permet 

de se limiter à l’interprétation directe des thermogrammes, sans avoir besoin de recourir à la technique 

plus élaborée de la dérivée première du signal ATD (Maurizi Enrici et al., 2020). Cette possibilité 

d’interprétation directe signifie le plus souvent que l’effet de sursaturation est limité. 

II.3.2. Transformations en phase solide 
L’essentiel est déjà mentionné dans l’article #2, que ce soit pour la présence de martensites 

distinctes en fin de refroidissement après solidification, ou sur la stabilité relative de l’austénite résiduelle 

après remise en solution et trempe, pour les deux nuances avec ou sans rajout d’éléments de transition. 

Toutefois, on peut mentionner le fait que la dureté moyenne est quasiment du même ordre de grandeur 

dans les deux nuances. 

II.3.3. Propriétés mécaniques et corrélations 
Les propriétés mécaniques concernent la tenue à la traction et le comportement en compression, 

avec un rappel des valeurs de duretés. Les dimensions des éprouvettes de traction sont illustrées à la 

Figure II-6. Pour les essais avec entaille, on a usiné sur ces mêmes éprouvettes une rainure en U située au 

milieu du fût (profondeur de 1 mm pour un rayon de courbure à fond d’entaille de 0.5 mm). Les 

éprouvettes de compression sont données par des cylindres de 16 mm de hauteur pour 10 mm de 

diamètre. Deux profondeurs sont considérées pour les prélèvements d’éprouvettes dans le métal 

d’enveloppe, à savoir 20 et 40 mm, et l’échantillonnage pour chaque essai et pour chaque matériau est 

composé de 10 éprouvettes. 

Une seule coulée est considérée pour HACI1, tandis qu’on a prélevé des échantillons sur deux 

coulées distinctes de l’alliage modifié, qui sont notées HACI2_1 et HACI2_2. 
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Figure II.3.3 : Aperçu des dimensions de l’éprouvette de traction  (sans entaille) 

 

Les résultats de l’analyse quantitative des phases, des essais mécaniques et de duretés Vickers sont 

rappelés dans le Tableau II-2. Les mesures de duretés correspondent à la filiation en croix sur 5 points 

                                                           
5 Voir note sur la simulation de la vitesse de refroidissement dans l’enveloppe d’un cylindre au chapitre V (§ V.3.2.i) 
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espacés d’un centimètre. La rupture en traction survient de manière fragile, quasiment sans déformation 

plastique. Pour les éprouvettes entaillées, la rupture est parfois survenue en dehors de l’encoche. 

Les valeurs moyennes obtenues en traction et en compression sur les deux nuances sont illustrées à la 

Figure II-7. L’alliage conventionnel (HACI1)  a une résistance supérieure à l’alliage amélioré (HACI2) en 

traction, le comportement s’inversant pour la compression.  

 Phases Charges de rupture (UTS) 

Duretés 
(HV30) Alliages 

Martensite 
(%) 

Cémentite 
(%) 

Graphite 
(%) 

MC (%) 
Rm 

Traction 
(MPa) 

Rm 
Traction 

avec 
entaille 
(MPa) 

max 
Compression 

(MPa) 

HACI1 57.5 ± 3.9 39.4 ± 4.3 2.9 ± 0.7 - 439 ± 19 408 ± 32 2077 ± 62 626 ± 26 

HACI2_1 62.8 ± 3.6 33.0 ± 3.5 2.9 ± 0.4 1.3 ± 0.3 433 ± 20 317 ± 40 2163 ± 71 692 ± 24 

HACI2_2 64.6 ± 5.2 31.0 ± 5.4 3.3 ± 0.3 1.3 ± 0.2 374 ± 19   682 ± 33 

Tableau II.3.3 : Résultats d’analyse quantificative, des essais mécaniques et duretés Vickers sur éprouvettes issues d’alliages HACI1 

et HACI2 dans l’état BCR 

Dans le cas de la traction, il existe un effet d’entaille intrinsèque, notamment induit par le graphite 

lamellaire, puis en second lieu, par la présence de NbC de forme anguleuse. La dureté induite par la 

martensite n’influence pas le résultat en traction. La fragilisation intrinsèque se marque davantage en 

présence des carbures NbC, quand on considère des éprouvettes entaillées, car la réduction de la 

résistance mécanique est plus significative sur la nuance améliorée que sur la nuance normale. Par ailleurs 

en tenant compte des remarques faites précédemment, la plus faible proportion de martensite associée 

à une dureté légèrement plus faible sur la nuance entaillée testée, ne va pas nécessairement compter 

dans le comportement final en traction. 

Dans le cas de la compression, la nuance améliorée présente un résultat meilleur que la nuance normale. 

En outre la charge de rupture en compression est près de 4 fois supérieure à celle obtenue en traction, 

comme cela est bien établi aussi dans la littérature. La contribution positive des éléments d’alliage se 

marque donc nettement en compression, à travers la dureté de la matrice notamment, et l’absence de 

l’effet d’entaille observé en traction.  
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Figure II.3.3: Valeurs des résistances moyennes en traction (avec et sans entaille) et en compression sur éprouvettes issues 

d’alliages HACI1 et HACI2 dans l’état BCR 

II.4. Conclusions  
 On a montré l’apport de l’ATD pour d’une part rétablir la séquence de solidification d’un ensemble 

d’alliages par méthode inverse, notamment en mettant en évidence la présence de carbures 

eutectiques, et pour d’autre part aider à fixer les températures critiques où on dissout les 

éventuels carbures de type secondaires ou tertiaires.  

 Le cycle de refroidissement en ATD a aussi permis de comparer la structure finale avec celle d’un 

état industriel brut (de coulée ou forgé),  pour mettre en évidence l’effet de la vitesse sur la taille, 

la proportion et la distribution des phases en particulier, celles-ci étant relativement similaire pour 

les deux types de conditions. Les analyses complémentaires focalisées sur les propriétés 

mécaniques statiques en traction ont permis de mettre en évidence l’effet d’entaille intrinsèque 

dans ce type d’alliage, qui est principalement induit par la présence du graphite lamellaire. Cet 

effet est accentué en présence de carbures primaires NbC, dont la forme est anguleuse.  

 A l’inverse, le comportement de ces matériaux en compression est plutôt bon, avec une 

résistance 4 à 5 fois plus élevée que le niveau atteint en traction, l’effet d’entaille ne se marquant 

plus. Les matériaux restent cependant fragiles avec peu de ductilité, à cause de la présence en 

grande quantité d’un carbure eutectique tel que la cémentite, qui est uniformément réparti en 

volume. L’ajout d’éléments de transition améliore la résistance en compression, en même temps 

que la dureté.  

II.5. Références  
Maurizi Enrici, T., Mertens, A., Sinnaeve, M., Tchuindjang, J.T., 2020. Elucidation of the solidification 

sequence of a complex graphitic HSS alloy under a combined approach of DTA and EBSD analyses. 
J Therm Anal Calorim 141, 1075–1089. https://doi.org/10.1007/s10973-019-09093-9 
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III. CHAPITRE 3 : PRÉSENTATION ET COMPLÉMENTS D’ÉTUDE SUR L’ARTICLE #3 

III.1. Introduction 
Cet article compare deux alliages de type acier de coupe rapide (HSS) dénommés ci-après HSS A et HSS B 

qui sont notamment utilisés comme métal d’enveloppe pour des cylindres bimétalliques dans les 

premières cages finisseuses d’un train à bandes à chaud (laminoir). 

Les compositions chimiques des deux alliages sont proches, avec essentiellement une modification 

concernant leur Weq (2Mo +W), à travers le binôme W et Mo. En pratique, on augmente Weq en passant 

de HSS A vers HSS B, et on cherche à comprendre pourquoi les microstructures des pièces coulées 

industriellement, sont différentes des échantillons observés après certaines mesures au laboratoire 

MMS. La différence est focalisée sur la présence inattendue d’une phase de type « perlitique », dans le 

grade HSS B qui présente pourtant un potentiel de durcissement plus élevé que HSS A. 

Des simulations thermodynamiques à l’équilibre ainsi que des essais expérimentaux en Analyse 

Thermique Différentielle ou ATD (« Differential Thermal Analysis » ou DTA en anglais) pour les conditions 

hors équilibre sont réalisés, afin d’établir et de comparer la séquence de solidification des deux alliages. 

La différence de microstructure entre les deux états coulés (industriel et DTA) conduit à intercaler dans 

le refroidissement continu après solidification par DTA, des paliers isothermes qui permettent de former 

la phase recherchée à l’état solide. 

Des résultats additionnels à ceux de l’article sont proposés dans cette introduction. D’une part, l’influence 

de N sur la germination des VC primaires est démontrée, ainsi que la modification des transformations 

ultérieures en phase solide (relèvement du point Ms, et/ou formation de bainite au lieu de martensite). 

D’autre part, la formation de Troostite est mise en évidence. Cette phase se différencie de la perlite, par 

un mécanisme spécifique de création et des variations de composition.  

III.2. Bref rappel sur le contexte 
Les pièces d’origine ayant servi à l’étude sont des cylindres bimétalliques obtenus par coulée centrifuge 

verticale. Ces pièces représentent des cylindres de laminoir à chaud, utilisés dans les premières cages du 

train de bandes finisseuses. Lors du procédé d’élaboration, le métal d’enveloppe est coulé en premier 

dans un moule et se solidifie, ensuite on coule le métal de cœur en produisant une bonne jonction 

métallurgique. L’enveloppe se compose d’un des alliages étudiés, tandis que le cœur est obtenu à partir 

d’une fonte classique ferritique et perlitique, à graphite nodulaire.  

Les échantillons soumis à l’étude sont essentiellement prélevés dans le métal d’enveloppe, sous forme 

de barreaux. Les sections étudiées sont orientées perpendiculairement à l’axe de symétrie du cylindre. La 

zone d’intérêt pour le prélèvement des éprouvettes ayant servi aux analyses diverses (thermiques, 

métallographiques) et à la caractérisation des propriétés mécaniques est localisée à une profondeur de 

60 mm environ. Elle est entièrement comprise dans le métal d’enveloppe. 

Ci-après, des résultats obtenus sur les mêmes matières, non mentionnés dans l’article, sont présentés car 

ils apportent un complément d’informations en lien avec les trois grands thèmes de la première partie de 

la thèse (Tableau III.2). Il s’agit de la solidification, des transformations en phase solide, et des corrélations 

microstructure-propriétés. Ce tableau mentionne les points existants dans l’article en vert et les points 

additionnels en rouge. Rappelons aussi que la phase principale étudiée dans l’article n’est pas la perlite, 

mais bien la Troostite. 
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Solidification Solid State Transformations Mechanical properties and related 
damage mechanisms 

 Solidification sequence 
from DTA tests 

 

 Enhancement of primary 
carbides (MC, due to high 
N content) influence on 
solidification sequence 

and solid state 
transformation, including 

martensite HSS B 

 Troostite formation under Heat 
treatment route (HSS B alloy) 

 

 Enhancement of Intergranular 
Troostite occurrence from 

supersaturated eutectic 
austenite 

 Supersaturation influencing in-
situ M2C carbides transformation 

HSS B 

 Microstructure influencing mechanical behavior 
during compression tests 

 

Tableau III.2 : Thématiques présentes dans l’article (vert), et compléments décrits ci-après (rouge) 

III.3. Résultats complémentaires 

III.3.1. Solidification – Influence de l’azote sur la microstructure de 

coulée 
Les thermogrammes obtenus en DTA sont relativement simples à interpréter. On présente ci-après les 

micrographies (Figure III-1 et Figure III-2) donnant les microstructures obtenues après solidification par 

DTA, pour les deux alliages étudiés. Les thermogrammes correspondant aux cycles DTA sont eux déjà 

repris dans l’article, avec les séquences de solidification et de transformations en phase solide pour les 

pics principaux. 

  
Figure III-1 : Vue générale après DTA (5°C/min) montrant la distribution des carbures eutectiques suivant des régions 
interdendritiques distinctes, et formant un réseau continu (M2C clairs et MC foncés) – HSS A (à gauche), et HSS B (à droite) 

  
Figure III-2  : Zoom montrant la présence de carbures fins précipités dans le grain à l’état solide, de type MC, avec 

carbures de solidification MC aux joints de grains, et existence d’une région sans précipité près des joints de grains – HSS 
A à gauche et HSS B à droite 
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Dans cette introduction à l’Article # 3, une singularité découverte ultérieurement6 porte sur l’influence de 

l’azote sur la microstructure de l’alliage HSS B en particulier. 

La figure ci-dessous montre le résultat des simulations thermodynamiques suivant le modèle de Scheil-

Gulliver (S-G). 

  
Figure III-3 : Simulation thermodynamique de la séquence de solidification par module Scheil-Gulliver montrant l’évolution de la 

fraction molaire pour l’alliage HSS B sans azote (à gauche) et avec azote (à droite) 

 

Pour rappel, le modèle S-G dit de pseudo-équilibre autorise un gradient de composition dans la phase 

solide en croissance, en modifiant la condition de réversibilité totale des transformations en conditions 

d’équilibre. En général, on y inclut la rétrodiffusion de l’élément interstitiel. Les hypothèses principales 

qui fixent ce modèle sont les suivantes : 

 homogénéité du métal liquide dont la composition évolue en cours de transformation ; 

 équilibre à l’interface entre le liquide et le solide, avec une même composition chimique ; 

 pas de diffusion dans la phase solide. 

Le modèle S-G prédit la formation de carbures primaires MC comme 1er solide. 

Les carbures primaires ont été observés pour diverses localisations dans l’enveloppe de la nuance HSS B 

dans l’état brut de coulée (analyse sur la profondeur) mais pas dans la nuance HSS A (Figure III-4 et Figure 

III-5). Ces carbures massifs ont ensuite aussi été observés dans certains échantillons solidifiés par ATD 

(Figure III-6).  

   
Figure III-4 : Microstructure de la 
nuance HSS A issue de la coulée 

centrifuge, après attaque profonde 
(dissolution de la matrice) 

montrant un réseau continu de 
carbures aux joints de grains, sans 

carbures massifs MC 

Figure III-5 : Microstructure de la nuance 
HSS B issue de la coulée centrifuge, après 

attaque profonde (dissolution de la 
matrice) montrant un réseau continu de 

carbures aux joints de grains et des 
carbures massifs primaires MC localisés de 
manière aléatoire (dans les grains et aux 

joints de grains) 

Figure III-6 : Microstructure de la 
nuance HSS B après solidification 

ATD, polissage à l’OPS et Contraste 
par Interférométrie différentielle 
montrant la présence de carbures 

massifs MC (primaires) dans et aux 
joints de grains 

                                                           
6 Convention RW 6148 sur le développement de technologies et de matériaux innovants pour la fabrication de 
cylindres de travail à chaud 
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Les essais DTA réalisés sur la nuance HSS B dopée en azote ont produit des courbes semblables à celles 

de l’alliage de base, qui contenait moitié moins d’azote (voir Article #3). Des essais additionnels réalisés 

sur l’alliage de base à partir d’une carotte prélevée plus en profondeur, ont permis d’avoir des courbes 

DTA distinctes. L’une est similaire à la courbe initiale et les deux autres montrant une séquence similaire 

à celle prédite par le modèle S-G, avec des carbures MC comme premier solide (Figure III-7). En pratique, 

l’échantillon présentant une solidification selon un schéma avec des MC comme 1er solide contient déjà 

ces carbures dans l’état brut de coulée (Figure III-8). 

On en a déduit que la présence d’azote, même en quantité modérée, favorise la germination des carbures 

primaires (Figure III-9). Cependant, ceux-ci, à cause de leur plus faible densité que le métal liquide, vont 

ségréger vers l’intérieur du cylindre, pendant la coulée centrifuge. Ce mouvement dit de flottaison va 

s’opposer à celui dit de décantation qui a été observé dans les fontes ICDP (Article # 2), avec des carbures 

NbC plus denses que le métal liquide rejetés vers la surface. 

Le caractère relativement simple de la séquence de solidification réelle, en lien avec le nombre réduit de 

phases en présence et l’absence de transformation à haute température, permet de se limiter à 

l’interprétation directe des thermogrammes. Il est inutile de recourir à la technique plus élaborée de la 

dérivée première du signal DTA (Maurizi Enrici et al., 2020). Cette possibilité d’interprétation directe 

signifie le plus souvent que l’effet de sursaturation est limité. 

Toutefois, on note que l’ajout d’azote ne conduit pas à une modification systématique du schéma de 

solidification. En effet, bien que la présence de cet élément induise une germination plus marquée des 

MC riches en V (comme déjà établi dans l’article # 2 avec les NbC dans les fontes ICDP), on note en pratique 

que le schéma de solidification varie de manière aléatoire suivant les échantillons DTA.  

On conclut donc que lors de la coulée d’un cylindre HSS B, l’azote va favoriser la germination de carbures 

MC de type primaire. Ceux-ci sont cependant susceptibles de ségréger, étant donné leur densité plus 

faible que celle du métal encore liquide. 

 
Figure III-7 : Mise en évidence de la présence de Troostite dans le brut de coulée (pic 1 sur A000) et de carbures primaires MC 
dans un échantillon (A432) situé plus en profondeur de l’enveloppe (pics 9 et 10 de fusion des carbures MC) ; la présence des 

carbures primaires est en relation avec les ségrégations d’origine 
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Figure III-8 : Mise en évidence de l’effet de la précipitation de carbures primaires (MC) sur le schéma de solidification et les 

transformations ultérieures en phase solide, lors du refroidissement continu (5°C/min). Les carbures primaires MC (1er solide) 
se forment dans les échantillons qui en contenaient déjà avant l’essai ATD (A000 comme HSS B brut de coulée, comme brut 

de coulée, et Axxx comme échantillons de HSS B traités thermiquement) 

 
Figure III-9 : Séquence de solidification et transformations en phases solides dans un alliage de type HSS B dopé en N; 
séquence similaire à celle de l’alliage normal, traduisant l’existence de ségrégations majeures dans la pièce coulée (ici, 

absence de carbures primaires, avec austénite comme 1er solide) 
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III.3.2. Transformations en phase solide 

III.3.2.i. Troostite 

a. Identification dans le HSS B 

Il s’agit de la phase douce observée dans l’HSS B (Figure III-10 et III-11). Initialement désignée comme une 

perlite fine, on a modifié son nom parce qu’il s’agit d’une phase différente, comme on le montre ci-après. 

En effet, la caractérisation de cette phase au SEM par EBSD et EDX, indique qu’il s’agit d’un agrégat de 

carbures de type M23C6, riches en chrome (Figure III-12 à Figure III-14). En outre, on notera l’aspect quasi-

lamellaire de la troostite, quand on l’observe après polissage à l’OPS. Le même type d’analyse réalisé 

autour de la troostite a permis de caractériser aussi les autres phases (matrice, carbures eutectiques, fins 

carbures secondaires Figure III-15 à Figure III-18). 

  
Figure III-10 : Vue générale d’une zone intergranulaire avec 

carbures de solidification de type MC globulaire (noir) et M2C 
aciculaire (blanc), avec présence de fins carbures secondaires 

dans les grains – Préparation OPS 

Figure III-11 : Zoom sur la troostite avec sa morphologie quasi-
lamellaire, localisée dans l’espacement entre les lamelles du 

carbure M2C, traduisant transformation de l’austénite 
eutectique associée au carbure eutectique M2C (blanc) 

  
Figure III-12 : Vue générale d’une zone intergranulaire avec carbures de solidification et troostite (préparation OPS, à gauche), et 

cartographie EDX indiquant la distribution chimique des éléments Fe, Cr et V (à droite) -  enrichissement de la troostite en Cr 
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Figure III-13 : Cliché EBSD, paramètres de maille et composition 

chimique de la matrice martensitique dans le grain près de la 
troostite 

Figure III-14 : Cliché EBSD, paramètres de maille et composition 
chimique du carbure M23C6 composant la troostite 

  

  

  
Figure III-15 : Cliché EBSD, paramètre de maille et composition 

chimique du carbure MC riche en V, localisé dans l’espace 
intergranulaire 

Figure III-16 : Cliché EBSD, paramètre de maille et composition 
chimique du carbure M2C riche en Mo, localisé dans l’espace 

intergranulaire 
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Figure III-17 : Autre région d’analyse de l’HSS B avec présence de carbures secondaires dans la matrice – Vue générale à gauche et 

zoom sur une zone avec carbures (à droite) – Préparation OPS 

  
Figure III-18 : Cliché EBSD en contraste de bandes (à gauche) et cartographie des phases identifiées (à droite), illustrant la 

matrice martensitique (bleu), et les fins carbures mixtes de type VC (rouge) et Mo2C (jaune) 

b. Mécanisme de formation de la troostite 

La singularité observée sur la composition de la troostite a conduit à rechercher le mécanisme 

responsable de sa formation, pour faire une distinction nette avec la perlite. 

La caractérisation de cette phase au MEB par EBSD et EDX, montre qu’il s’agit d’un agrégat de carbures 

de type M23C6, riches en chrome. Ces carbures forment un réseau quasi-lamellaire. Ces caractéristiques 

sont propres à une réaction définie comme une précipitation discontinue cellulaire ou DCP (Discontinuous 

Cellular Precipitation). La DCP peut aussi être décrite comme la décomposition d’une solution solide 

sursaturée en une matrice désaturée et un précipité (phase cellulaire) de part et d’autre d’un joint de 

grain en mouvement (Findik, 1998). Dans cette désignation, le caractère discontinu est relatif au 

paramètre de maille de la phase-mère (matrice) qui change de manière discontinue au passage du front 

de réaction (Figure III-19) (Hornbogen, 1972; Knutsen et al., 2004; Manna, 1998; Srinivas and Kutumbarao, 

2004). Celui-ci est donné par le joint de grain en migration, avec à l’arrière du front la précipitation de 

cellules lamellaires. La particularité de la DCP est son caractère autocatalytique, c’est-à-dire une aptitude 

à déplacer ou à reproduire les défauts cristallins sur le front de réaction. Ce phénomène accélère la 

germination et la croissance des produits de réaction, correspondant souvent à des phases d’équilibre.  

Plusieurs types de troostite peuvent exister, en fonction du nombre et de la nature des phases impliquées 

au début et à la fin de la réaction. Notons qu’il y a toujours une phase-mère sursaturée qui désature après 

la réaction (Figure III-20). On peut donc définir pour la transformation martensitique, un mécanisme idoine 

de type troostitique. 
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Figure III-19: Changement discontinu du paramètre de maille 

du molybdène dans un alliage Fe-20Mo vieilli à 600°C 
(Hornbogen, 1972) 

Figure III-20: Différents types de DCP observées dans les 

alliages métalliques, avec ’ correspondant à la phase-
mère sursaturée (Findik, 1998) 

 

c. Exemples de phases troostitiques (désignation et nature) 

La Troostite a souvent été observée dans différents alliages, mais sans qu’on ne lui accorde un intérêt 

particulier, en la confondant le plus souvent avec la perlite dans le cas des aciers. Diverses appellations 

ont déjà été évoquées, telles que « nodular bainite » (Reynolds et al., 1990b, 1990a; Spanos et al., 1990), 

« spiky nodules » (Kolmskog and Borgenstam, 2011), « fine pearlite » en lien avec une transformation 

incomplète (Efremenko et al., 2013; Hwang et al., 1998; Inthidech et al., 2012), « fanlike or acicular 

structure » (Kolmskog and Borgenstam, 2011), « dark-etching constituent » (Hackenberg and Shiflet, 

1998), « fibrous carbides » (Berry and Honeycombe, 1970; Bhadeshia and Honeycombe, 2006; Shiflet and 

Aaronson, 1990), « cellular structure » (Movchan et al., 1980), « grain boundary allotriomorphs » (Shiflet 

and Aaronson, 1990), “delta-pearlite” formée par un mur discontinu (discontinuous wall) de carbures M6C 

après une transformation péritectoïde (De Mello et al., 1985; Nurbanasari et al., 2014), etc. 

Au niveau des phases constituant les différentes troostites, il y a les carbures de type M23C6 riches en Cr, 

mais aussi les carbures M2C ou M6C riches en Mo. Ces carbures peuvent être seuls en très fines lamelles 

adjacentes, ou parfois associés à une autre phase matricielle, telle que la ferrite ou l’austénite. Certains 

travaux ont conduit à dire que les réactions troostitiques sont des réactions de types eutectoïdiques, qui 

peuvent se produire avec deux ou trois composants. Dans le premier cas avec deux composants, il 

s’agirait d’une précipitation de M6C au départ d’une phase sursaturée austénitique, tandis que dans le 

second cas à trois composants, l’austénite initiale produirait de la ferrite avec le carbure M23C6 

(Hackenberg and Shiflet, 1998). 

Il existe aussi des troostites formées à partir de nitrures comme phase quasi-lamellaire principale, 

notamment les Cr2N, dans les aciers inoxydables.  

d. Différenciation entre troostite et perlite 

La perlite est le produit d’une réaction eutectoïde à trois composants, la première phase étant une 

solution solide avec une composition invariante. L’organigramme ci-dessous donnant la classification des 

différentes transformations de phases permet de distinguer la Perlite de la Troostite (DCP). A ces critères, 

on peut ajouter le fait que, quand les conditions thermodynamiques sont réunies pour former la Perlite, 

la réaction est complète, sur l’ensemble du grain initial. A l’inverse, la Troostite se caractérise 

systématiquement par une limitation de son étendue dans le grain de départ. Ce résultat a déjà été mis 

en évidence dans un des alliages présentés dans l’Article # 1. La réaction s’arrête quand la force motrice 

est annulée, c’est-à-dire quand la concentration relative de l’élément interstitiel diminue pour s’équilibrer 

de part et d’autre du front de réaction. C’est probablement ce qui justifie le contour en dents de scie de 

la nouvelle phase au sein du grain initial. 
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Figure III-21: Classification des réactions en phase solide avec migration du joint de grain (Manna, 1998) 

III.3.2.ii. Transformation-décomposition en phase solide de carbures M2C 
En lien avec la présence de la troostite, on peut proposer un mécanisme pour la transformation ou 

décomposition de carbures de solidification, en cours de recuit. Le moteur de cette transformation est la 

sursaturation, dont le marquage a été signalé précédemment par la présence de la troostite. Ici, on fait 

l’hypothèse que c’est l’état de sursaturation local qui justifie les réactions observées ultérieurement, sur 

les carbures. On pose donc une condition pour la décomposition des M2C, celle de la sursaturation locale, 

soit sur le carbure de référence seul, soit sur le carbure et la matrice avoisinante.  

Dans le cas du HSS B, la sursaturation est d’abord symbolisée par la présence à température ambiante de 

troostite intergranulaire (Figure III-22). Une fois celle-ci dissoute au chauffage, il y a activation de la 

déstabilisation du carbure adjacent qui était lui-même sursaturé, à travers la diffusion vers l’interface 

entre le carbure et la matrice, de plusieurs éléments. V et Mo quittent le carbure pour l’interface, tandis 

que C part de la matrice environnante pour migrer vers l’interface. Le résultat est la formation de 

nouveaux carbures à l’interface, illustrant un phénomène dit de bourgeonnement. Ailleurs, là où la 

sursaturation n’existe pas, il n’y a pas de décomposition des carbures M2C (Tchuindjang et al., 2011). Ce 

même phénomène de décomposition a aussi été observé dans une étude plus récente faite sur un alliage 

de type HSS graphitique, en produisant toutefois des produits de décomposition différents, et en 

considérant uniquement la sursaturation pour le carbure initial M2C (Maurizi Enrici et al., 2020). La même 

approche de décomposition à partir du carbure sursaturé M2C, sans avoir nécessairement de 

sursaturation de la matrice avoisinante, a aussi été observée sur un alliage de type semi-HSS, après des 

traitements thermiques similaires à ceux réalisés sur l’HSS B (Figure III-23 et Tchuindjang et al., 2011). Ces 

travaux ont montré que le carbure initial M2C est préservé, en changeant toutefois sa composition 

chimique. Ce résultat se distingue des cas où on arrive à la fusion partielle du carbure eutectique M2C, 

quand les températures sont proches ou équivalentes au solidus (au-dessus de 1150°C). En effet, le 

carbure M2C initial est alors totalement transformé en un nouveau carbure M6C qui peut plus ou moins 

coalescer suivant la durée plus ou moins longue du maintien à température (Fredriksson et al., 1979; 

Hashimoto et al., 2004; Kang and Lee, 2016; Lee et al., 1998). 
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Figure III-22: a) HSS B dans l’état brut de coulée avec troostite intergranulaire, et séquence des transformations en phase 

solide – b) dissolution de la troostite lors du chauffage jusqu’à l’austénitisation – c) Transformation in-situ des carbures M2C 
sursaturés, réagissant avec l’austénite eutectique sursaturée, avec effet de bourgeonnement à l’interface (adapté de 

(Tchuindjang et al., 2011)) 
 

 
(Tchuindjang et al., 2011) 

 
(Maurizi Enrici et al., 2020) 

 
(Hashimoto et al., 2004) 

 
(Fredriksson et al., 1979) 

Tableau III-2 : Différentes séquences de décomposition en phase solide des carbures M2C sous l’effet de la température, 

avec (Maurizi Enrici et al., 2020; Tchuindjang et al., 2011) ou sans (Fredriksson et al., 1979; Hashimoto et al., 2004; Kang 
and Lee, 2016; Lee et al., 1998; Zhou et al., 2012) hypothèse de sursaturation du carbure initial 

 

 
 

Figure III-23: Décomposition 

(bourgeonnement) de M2C dans un semi-
HSS après austénitisation de 20’ à 1100°C, 

produisant des MC et des M6C 
(Tchuindjang et al., 2011) 

Figure III-24: Transformation complète du carbure initial M2C à 1150°C en M6C 

et MC, avec coalescence des M6C sous l’effet de la durée du maintien à 
température 

(Kang and Lee, 2016) 
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III.4. Conclusions  
L’analyse comparée de deux aciers à outils, HSS A et HSS B, de compositions chimiques proches mais 

distinctes a permis de mettre en évidence différents phénomènes qui sont résumés comme suit. 

 Le HSS B a tendance à former comme premier solide, des carbures MC riches en V. Leur 

germination est favorisée par la présence d’azote. Ces carbures ont tendance à ségréger vers 

l’axe lors de la coulée centrifuge verticale, du fait de leur densité plus faible que le liquide. 

 La troostite est présente dans le HSS B en conditions brut de coulée. Sa caractérisation montre 

qu’elle se compose de carbures M23C6. 

 Le troostite est une phase distincte de la perlite, qui outre sa composition différente, répond aussi 

à un mécanisme de formation spécifique, de type DCP  (précipitation discontinue cellulaire). La 

force motrice de la transformation est donnée par la sursaturation de l’élément interstitiel, le 

carbone. 

 La sursaturation évoquée avec la troostite dans les HSS B peut être associée à une autre 

sursaturation du carbure M2C riche en Mo qui lui est proche, pour justifier le phénomène de 

décomposition de ce carbure qui a lieu sous l’effet de la température. La décomposition est 

similaire à un phénomène dit de bourgeonnement, avec précipitation de carbures nouveaux à 

l’interface du carbure initial.  

Dans l’Article #4 ci-après, les schémas de solidification présentés ici seront à nouveau analysés avec un 

focus sur les conditions à l’équilibre et hors d’équilibre pour divers alliages Une condition nécessaire pour 

l’apparition de la Troostite sera mise en évidence. Enfin on abordera les transformations de phases lors 

de la trempe (bainite et martensite) et les performances des cylindres obtenues. 
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IV. CHAPITRE 4 : PRÉSENTATION ET COMPLÉMENTS D’ÉTUDE SUR L’ARTICLE #4 

IV.1. Introduction 
Dans cet Article #4, cinq alliages sont caractérisés. Deux sont déjà utilisés dans les cages dégrossisseuses 

d’un train à bandes à chaud (l’acier à haut chrome et le HSS pour dégrossisseurs) quant aux trois autres, 

ils sont  candidats pour cette même application (les semi-HSS). 

Leur caractérisation principale a été faite suivant les pratiques industrielles courantes, à savoir 

l’évaluation de paramètres spécifiques mais qualitatifs, directement d’après les retours des utilisateurs 

de laminoirs pendant le service. Bien que de tels paramètres soient relatifs, la pratique reste toujours 

d’actualité pour la majorité des laminoirs. Le procédé très complexe, qui met en œuvre non seulement 

les cylindres de travail, mais aussi les cylindres d’appuis et surtout la brame à laminer à chaud, implique 

un nombre de variables très important, qui rend la modélisation difficile. 

L’approche des essais sur site en vue de qualifier une nouvelle nuance de cylindre est donc toujours 

souvent utilisée, ce qui justifie le contenu de cet article. Les trois nouveaux alliages semi-HSS sont en fait 

une évolution d’une même nuance en vue de parvenir à un résultat comparable voire meilleur que les 

solutions existantes. 

Ce faisant, on rappelle qu’à la base, une seule nuance (l’ICDP déjà présentée dans l’article #2) était utilisée 

dans tous les étages des trains à bandes à chaud. Les progrès en R&D ont permis de mettre au point des 

alliages plus adaptés. Cependant, on n’est pas parvenu à ce jour à élaborer une nuance autre que l’ICDP, 

pour les dernières cages du train finisseur. 

L’article met l’accent sur le semi-HSS, qui est comparé à l’acier à haut chrome élaboré avant lui. Notons 

que cet acier à haut chrome  est plus largement étudié dans l’article #5. Le HSS pour dégrossisseur qui est 

également présenté de façon succincte, était une nuance encore en cours d’élaboration lors de notre 

étude. Les coulées expérimentales sont dans ce cas testées chez un lamineur, et c’est seulement à partir 

des premiers résultats concluants qu’on procède à une analyse plus approfondie de l’alliage. Sa 

caractérisation est ici donc sommaire. 

Dans cet article, on compare la simulation thermodynamique (Thermo-Calc®) à l’essai expérimental 

(« Differential Thermal Analysis » ou DTA) pour la détermination des schémas de solidification, en mettant 

en évidence les limitations d’une méthode par rapport à l’autre. Ces deux approches sont aussi 

comparées au cas réel de la coulée centrifuge, en notant que celle-ci produit un gradient de vitesse plus 

élevé que la DTA, et aussi une force centrifuge qui tend à compacter la matière en cours de solidification. 

Cette remarque est importante quand on considère le cas des retassures. 

L’article met aussi en avant des performances de cylindres qui ont été obtenues par retour d’exploitation. 

Il montre l’intérêt grandissant pour les semi-HSS qui présentent des performances prometteuses, en 

comparaison avec les autres nuances. Les tendances du marché pour les cylindres équipant les cages 

dégrossisseuses de train à bandes sont ainsi dressées. Pour compléter l’étude, des résultats inédits 

relatifs aux nuances semi-HSS expérimentales proches du semi-HSS 3 qui est un  grade industriel, sont 

présentés. Les deux nuances expérimentales désignées semi-HSS 1 et semi-HSS 2 ont des compositions 

chimiques proches du semi-HSS 3, à la différence qu’elles ne contiennent pas de Nb. En outre pour le semi-

HSS 3, on a légèrement diminué la teneur en carbone. Ces résultats concernent la mise en évidence de 

l’effet de composition chimique et du mode de coulée sur : 

 la séquence de solidification et les défauts de structure associés,  
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 les transformations en phase solide, notamment la troostite dans le semi-HSS 2, puis la bainite et 

la martensite dans le semi-HSS 3, en lien avec la conduite du traitement thermique,  

De plus quelques corrélations entre la microstructure et les propriétés mécaniques sont présentées. Le 

caractère dual de la microstructure du semi-HSS 3 (grade de référence) est rappelé, en justifiant son 

origine et en mettant en évidence son influence sur diverses propriétés. 

IV.2. Bref rappel sur le contexte 
Les pièces d’origine ayant servi à l’étude sont des cylindres bimétalliques obtenus par coulée centrifuge 

verticale. Ces pièces représentent des cylindres de laminoir à chaud, utilisés dans les cages 

dégrossisseuses du laminoir à chaud. Le procédé d’élaboration qui est propre à la société Marichal Ketin 

reste la coulée centrifuge verticale, déjà évoquée dans les articles #2 et #3.  

Les échantillons sont prélevés dans le métal d’enveloppe, sous forme de barreaux. Les sections étudiées 

sont orientées perpendiculairement à l’axe de symétrie du cylindre. La zone d’intérêt pour le prélèvement 

des éprouvettes ayant servi aux analyses diverses (thermiques, métallographiques) et à la caractérisation 

des propriétés mécaniques se trouve à une profondeur de 40 mm environ, entièrement comprise dans le 

métal d’enveloppe. 

Les résultats principaux de l’article ont été obtenus dans le cadre d’une convention RW coordonnée par 

l’industriel7, suivie par un projet de collaboration scientifique avec la Bulgarie8. La publication a été 

rééditée pour faire partie d’un chapitre d’un livre sur les cylindres de laminoir à paraître chez AIST, en y 

rajoutant à la demande de l’éditeur l’identification et la quantification des carbures de solidification des 

alliages étudiés. 

Dans ce qui suit, on ajoute de nouveaux  résultats obtenus sur les mêmes matières. Ils apportent un 

complément d’informations en lien avec les trois grands thèmes, fil rouge de la première partie de la 

thèse. Il s’agit de la solidification, des transformations en phase solide, et des corrélations microstructure-

propriétés. Le Tableau IV-1 distingue  les points existants (vert) dans l’article et les points additionnels 

(rouge). 

Solidification Solid State Transformations 
Mechanical properties and 

related damage mechanisms 
 Solidification sequence 

from DTA tests and 
comparison with 
thermodynamic 

simulations 

 Enhancement of 
heterogeneities and 

segregations 

 Enhancement of Intragranular troostite occurrence from 
supersaturation peritectic austenite [semi-HSS 2) within the as-received 
conditions (under high cooling rates) + DTA (heating mode for reverse 

transformations; Cooling mode under a cooling rate lower than the 
critical cooling for troostite formation]) 

 Desaturation influencing peritectoid precipitation inside remaining 
delta-ferrite zones (Semi-HSS 3) 

 Martensitic transformation (Ms) under DTA tests (semi-HSS 1, 2 and 3) 

 Hot hardness and rough 
corrosion behavior 

 Roll performances (trends) 

 Dual-like matrix influencing 
mechanical behavior of semi-

HSS 3 

Tableau IV.1: Thématiques présentes dans l’article (vert), et thèmes ajoutés pour compléter l’étude (rouge). 

 

                                                           
7 Convention RW 5359 (2007-2009) : Etude de la dégradation thermochimique des cylindres de travail à chaud 
8 Convention CGRI Wallonie-Bulgarie (2009-2011) 
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IV.3. Résultats complémentaires 

IV.3.1. Solidification et hétérogénéités de structure 

IV.3.1.i. Etude en condition hors équilibre par ATD 
Les résultats des essais ATD réalisés sur les trois nuances semi-HSS sont rappelés ci-dessous, en illustrant 

l’entièreté des thermogrammes du refroidissement, jusqu’à la température ambiante (Figure IV-2). 

 
Figure IV-1 : Solidification et transformations en phases solides après essais DTA (5°C/min) sur semi-HSS 1, 2 et 3 – Effet de Nb 

sur séquence de solidification (non-terminaison péritectique) et transformations martensitiques 

 

La séquence de solidification est relativement facile à établir, puisqu’il n’y a que des pics individuels et pas 

de pics complexes dans le cas des semi-HSS 1 et 2. Le premier solide est , puis il y a un péritectique pour 

former  au détriment de , et enfin deux types de carbures eutectiques se forment, le second M6C 

constituant le solidus. L’intervalle et le schéma de solidification sont similaires pour les semi-HSS 1 et 2. 

Par contre le semi-HSS 3 présente des différences, avec un liquidus plus élevé, mais une séquence 

distincte aussi. Si le premier solide reste  suivi par le péritectique, il y a pendant la phase de croissance 

de , précipitation de NbC, puis en fin de solidification, formation de l’eutectique M2C. 

La formation des NbC parallèlement au péritectique bloque cette réaction, en provoquant la présence de 

 résiduelle dans la nuance semi-HSS 3. Cette phase subit ensuite transformation péritectoïde, qui 

correspond à la formation d’austénite associée à la précipitation de carbures secondaires. Cette 

transformation est aussi connue sous le nom de réaction -eutectoïde (De Mello et al., 1985; Nurbanasari 

et al., 2014; Riedl and Fischmeister, 1990; Zhao et al., 2016). Notons que l’austénite « péritectique » est le 

siège d’une précipitation de carbures secondaires moins marquée que dans le cas de  résiduelle, qui 

correspond à une désaturation. On définit ainsi deux types d’austénite dans le semi-HSS 3, alors qu’on a 

un seul type dans les semi-HSS 1 et 2. La première austénite dite péritectique (I) résulte de la réaction à 

trois composants, qui va jusqu’à son terme. On la qualifie d’austénite primaire, car elle se forme à partir 

de l’état liquide. La transformation péritectique qui survient dans les zones où la ferrite en régression 

n’est plus en contact avec le liquide conduit à la formation d’un liseré de carbures (comme déjà établi 
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dans les résultats additionnels de l’Article #1). La seconde austénite dite péritectoïde ou -eutectoïde, 

apparaît en phase solide (II), au départ de la ferrite delta résiduelle (rés.) non complètement transformée, 

uniquement dans le cas du semi-HSS 3. On la qualifie d’austénite secondaire. Les rubriques qui suivent 

apportent des précisions sur ces observations, en mettant en évidence les hétérogénéités chimiques. 

Par ailleurs la structure formée en ATD, à une vitesse de refroidissement inférieure à celle de la coulée, va 

produire une microstructure qui peut être différente de celle de l’enveloppe du cylindre, même si les 

phases en présence sont du même type. En l’occurrence la structure après ATD sera plus grossière, avec 

des carbures plus massifs qui pourront se présenter par endroits en réseau continu. En même temps, le 

caractère statique de la solidification dans le creuset ATD va favoriser la formation de retassures en 

quantité plus importante que dans le cas industriel (Figure IV-2) 

  
Figure IV-2 : Vue générale de la structure dans le semi-HSS 3 avec présence de retassures (zones noires) et de lobules (bleu 
clair) à gauche, et zoom sur zone montrant continuité du réseau de carbure eutectiques ayant une forme plus massive que 

dans le cas de la coulée industrielle (M2C lamellaires associées à NbC en écriture chinosie) – Poli-miroir (échantillon ATD) 

IV.3.1.ii. Analyse des échantillons issus de la coulée centrifuge 
En ce qui concerne l’état brut de coulée industrielle (BCI), on observe une structure homogène pour le 

semi-HSS 1 en particulier, qui a une matrice martensitique dans tous ses grains (Figure IV-3). Cependant, 

tous les joints de grains ne présentent pas de carbures eutectiques ce qui rend leur réseau discontinu. En 

outre il existe une répartition différenciée des carbures dans les joints suivant chacun des deux types 

identifiés, à savoir les M7C3  riches en Cr, ou les M2C riches en Mo (Figure IV-4).  

  
Figure IV-3 : Vue générale de la microstructure homogène 

dans le semi-HSS 1, avec réseau discontinu de carbures 
eutectiques aux joints de grains (M7C3 gris et M2C blancs) dans 

une matrice homogène (échantillon BCI) – Nital 

Figure IV-4 : Zoom montrant les carbures riches en Mo 

(clairs, formés en fin de solidification) à côté des carbures 
riches en Cr (gris), et matrice martensitique dans semi-HSS 1 

homogène (échantillon BCI) – Nital 
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La structure du semi-HSS 2 est presque similaire à celle du semi-HSS 1, pour la martensite dans les grains, 

et le duo de carbures eutectiques en réseau discontinu aux joints de grains (Figure IV-5). Cependant, la 

troostite présente à certains sous-joints de grains constitue une hétérogénéité de structure. Les sous-

joints considérés se caractérisent par un liseré de carbures. Il a déjà été établi que ce liseré est le marquage 

de la fin de la transformation péritectique (sans la phase liquide). Cette réaction se marque à la frontière 

ou la phase-mère  a régressé au détriment de l’austénite péritectique, et le marquage prend la forme 

d’un liseré de carbures (Figure IV-6). Ce type de carbure localisé dans un sous-joint n’est donc pas un 

eutectique. La troostite observé dans le semi-HSS 2 est de type granulaire, car elle résulte de la 

désaturation du grain. L’hétérogénéité évoquée ici se caractérise en particulier par une différence 

significative de dureté entre la martensite plus dure du grain, et la troostite qui l’est beaucoup moins.  

  

Figure IV-5 : Vue générale de la microstructure hétérogène à 

cause de la présence de troostite dans le semi-HSS 2 
(échantillon BCI) – Nital 

Figure IV-6 : Zoom montrant région avec troostite 
granulaire, associée à un liseré de carbures marquant la fin de 
la transformation péritectique ; martensite en lattes ailleurs 
dans les grains – Illustration de l’hétérogénéité dans le semi-

HSS 2 (échantillon BCI) - Nital 

Pour le semi-HSS 3, il se compose d’une matrice hétérogène, formée par deux austénites d’origine 

différente, et un réseau discontinu de carbure eutectiques (Figure IV-7). Il y a d’abord l’austénite 

péritectique (majoritaire) qu’on désigne aussi par austénite primaire, et il y a l’austénite péritectoïde 

(secondaire) qui a la forme de lobules. Les carbures de solidification sont respectivement les NbC et les 

M2C (Figure IV-8). 

  
Figure IV-7 : Vue générale de la microstructure hétérogène 

sur semi-HSS 3 avec lobules (gris foncé) minoritaires localisés 
aux sous-joints de grains, et  réseau de carbures discontinu 

(phases claires) aux joints de grains - matrice mixte (duale) – 
Nital 

Figure IV-8 : Zoom sur région avec lobules d’austénite 

secondaire contenant un liseré de carbures à cœur ; fine 
précipitation dans les lobules et absence de précipités à 

l’intérieur des grains adjacents ; carbures eutectiques (NbC et 
M2C) plus fins qu’en ATD, par effet de vitesse de refroidissent 

– Nital 
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IV.3.2. Transformations en phase solide 

IV.3.2.i. Lors du refroidissement après la solidification 
Lors du refroidissement qui suit la solidification, les carbures secondaires se forment dans la matrice, à 

travers un phénomène de désaturation de cette dernière, qui survient à cause de la diminution de la 

solubilité des éléments dans le réseau qui se contracte sous l’effet de la température. Leur présence est 

clairement illustrée sur le thermogramme ATD par l’existence du pic n° 6 en escalier avec une rampe dont 

l’extension traduit la variation de la composition chimique des précipités au cours de la transformation 

(Figure IV-3). 

Le cas du semi-HSS 3 est encore différent des deux autres. La différence vaut par la nature des carbures, 

car la présence des NbC empêche la formation des M7C3 probablement parce que le carbone n’est plus 

disponible. Les M2C sont toujours présents comme solidus, mais ils se forment à plus haute température 

que dans les semi-HSS 1 et 2 (Figure IV-4), suggérant une composition chimique différente. Et enfin, il y a 

de nombreux lobules localisés aux sous-joints de grains, là où sont présents les liserés de carbures 

marquant la fin de la transformation péritectique. Cette phase lobulaire représente une autre austénite 

die secondaire. Sa composition est différente de l’austénite péritectique qui constitue la phase matricielle 

majoritaire. La structure du semi-HSS 3 est donc hétérogène.   

En synthèse, il existe dont des hétérogénéités dans les semi-HSS 2 et 3, et pas dans le semi-HSS 1 qui est 

plus homogène. Cette hétérogénéité n’a pas la même origine dans les deux nuances. Pour le semi-HSS 2, 

l’hétérogénéité est donnée par la troostite présente dans les sous-joints de grains. Il s’agit d’une troostite 

granulaire, formée à partir d’un sous-joint de grain austénitique, dans une gamme de température proche 

de 700°C. Pour le semi-HSS 3, l’hétérogénéité est constituée par l’existence de deux phases austénitiques, 

dont l’une minoritaire, sous forme de lobules, qui se localise aussi aux-sous joints de grains. Ces lobules 

donnent le contour de rés. non consommée par la réaction péritectique qui se produit à plus haute 

température, pendant la solidification. La non-terminaison de la réaction est due à la formation 

concomitante des NbC, qui en consommant le liquide disponible, empêche la réaction péritectique de se 

poursuivre normalement. Cette hypothèse est corroborée par la présence de nombreuses retassures 

dans le semi-HSS 3 (Figure IV-2). Leur proportion est significativement plus élevée en ATD que pour toutes 

les autres nuances, y compris les autres semi-HSS. Par contre on peut considérer dans le cas de la coulée 

centrifuge, que la mobilité du liquide compense sans nécessairement l’éliminer, cette tendance à la 

formation de retassures. 

IV.3.2.ii. Lors des traitements thermiques pour homogénéiser la matrice 
On se focalise dans cette partie, sur les transformations qui se produisent lors des traitements thermiques 

qui ont été réalisés sur le semi-HSS 3 en particulier. Une campagne d’essais similaire à celle déjà présentée 

dans l’Article #1, avec pour objectif la détermination de l’optimum pour la trempe, au sens de la dureté. 

On va se limiter à l’analyse sur le traitement optimal, défini pour une température d’austénitisation de 

1025°C pendant 20 minutes suivi d’un refroidissement à l’air calme (échantillon 210). On propose de 

considérer en plus le cas du traitement thermique réalisé à une température plus élevée, proche mais 

inférieure au solidus, avec un temps de maintien long, pour évaluer la stabilité des hétérogénéités 

chimiques. Cet autre cas concerne l’échantillon 430, austénitisé à 1100°C pendant 3 h. 

Les Figure IV-9 à Figure IV-19 illustrent la distribution des éléments dans les différentes phases présentes 

dans le semi-HSS 3, pour mettre en évidence les phénomènes éventuels d’homogénéisation par diffusion 

d’éléments. Les analyses ont été faites au moyen d’un MEB par électrons Auger. Le Tableau IV-2 rappelle 

les zones d’intérêt choisies.  
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Zone 1 
(matrice) 

Zone 2 
(matrice) 

Zone 3 
(carbure au joint 

de grain) 

Zone 4 
(carbure) 

Zone 5 
(carbure) 

Zone 6 
(liseré de carbures au 

sous-joint de grain) 

I II M2C NbC massif 
NbC en écriture 

chinoise 
M2C 

Tableau IV-2: Zones d’intérêt pour les analyses MEB-Auger sur phases caractéristiques d’échantillons de semi-HSS 3 

après traitements thermiques. 

  
Figure IV-9 : Vue générale de la zone d’analyse sur 

l’échantillon 210 illustrant régions lobulaires résiduelles 
(zones claires, avec fine précipitation de carbures ilustrant la 

désaturation), matrice gris clair, et liseré de sous-joints de 
grains ; NbC non contrastés (MEB-SE, Nital) 

Figure IV-10 : Zoom sur un agrégat de carbures eutectiques 
M2C à un joint de grains avec précipitation secondaire autour, 
et mise en évidence du liseré fin (sous-joint) et de la matrice 

martensitique en lattes (échantillon 210, MEB-Nital) 

 
 

Figure IV-11 : II (zone 2) plus riche en C que I (zone 1), par 
effet de fine précipitation secondaire, illustrant 

l’hétérogénéité au sein de la matrice ; C majoritaire dans tous 
les carbures (zones 3 à 6) 

 

Figure IV-12 : II (zone 2) plus riche en Mo que I (zone 1) par 
présence carbures secondaires, avec confirmation de 

l’hétérogénéité chimique au sein de la matrice ; 
Mo élément majoritaire dans le carbure M2C (zone 3), et sur le  

liseré au sous-joint (zone 6) 

  
Figure IV-13 : Distribution de Cr dans les différentes phases 

de l’échantillon 210 

Figure IV-14 : Distribution de Nb dans les différentes phases 

de l’échantillon 210 
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On peut faire les observations suivantes concernant l’échantillon 210 (Figure IV-9 à Figure IV-14). 

 Le carbone (C) est davantage présent dans  (premier solide, zone 2) que dans  péritectique 

(zone 1), avec un ratio trois fois plus élevé (Figure IV-11). Cependant, la stabilité du carbone dans  

diminue fortement lors du refroidissement, ce qui justifie la forte désaturation (précipitation) 

observée en ATD et sur les micrographies, lors de la transformation péritectoïde (pic 6, Figure IV-

1). Le carbone  est aussi l’élément principal fixé par tous les carbures (Figure IV-11)  

 Mo se dissout davantage dans  que dans  (3 fois plus environ), est présent dans le M2C pour une 

quantité équivalente à celle du liseré de carbures, et en moindre proportion dans le NbC (Figure 

IV-12). 

 Cr est l’élément qui se distribue le mieux entre toutes les phases (Figure IV-13). Il est présent en 

proportions équivalentes (et presque similaires à la teneur initiale) dans les  grains de  (zone 2) 

ou ceux de  (zone 1), est fixé préférentiellement dans les carbures M2C aux joints de grains (zone 

3) en quantité équivalente au Mo. Sa teneur est un peu inférieure à celle de Mo dans le liseré 

(sous-joint de grains, zone 6). C’est dans le NbC que sa proportion est la plus faible, même si elle 

n’est pas nulle. 

 Nb est uniquement fixé dans les carbures NbC, et ne se retrouve quasiment pas dans le carbures 

M2C, et encore moins dans la matrice (Figure IV-14). 

 En corollaire, Nb reste dans le liquide jusqu’au moment de la précipitation de NbC. En effet, Nb 

ne rentre pas en solution dans les grains du premier solide formé , puisqu’on ne le retrouve pas 

dans la phase 2 (zone 2) qui est le produit de la transformation de  résiduelle (lobules), en phase 

solide. Nb ne rentre pas non plus dans les nouveaux grains de 1 (zone 1) issus de la réaction 

péritectique, pendant la solidification.   

Le traitement thermique fait sur l’échantillon 430 n’altère que très peu de phases. En l’occurrence, il 

y a re-dissolution quasi complète des carbures secondaires de l’austénite péritectoïde (zone 2), avec 

doublement de la teneur en carbone par rapport au traitement à 1025°C  (Figure IV-17). Celle-ci en 

contenait davantage que l’austénite péritectique (zone 1) dont la teneur en carbone augmente aussi, 

mais en moindre proportion. Le carbure NbC est insensible au traitement thermique, car sa 

composition ne change pas (Figure IV-17 à IV-20) en comparaison avec les conditions de l’échantillon 

210. Par contre le carbure M2C s’enrichit davantage en Mo (Figure IV-18), en perdant notamment du Cr 

(Figure IV-19). Il est possible que cette modification de composition de M2C s’accompagne d’une 

décomposition, comme cela a déjà été établi ailleurs. 

Le chrome est l’élément qui se distribue le mieux entre les diverses phases de la matrice et des 

carbures. Le molybdène a aussi une tendance à se répartir dans toutes les phases, avec cependant 

une préférence pour  dans les grains, et pour les carbures M2C lors de la solidification. Le niobium 

est un élément de ségrégation absolu, qui reste dans le liquide pour se fixer presque exclusivement 

au carbone, au moment de former le carbure NbC. Ce faisant, son non-partitionnement est 

responsable de l’interruption de la réaction péritectique par défaut de liquide, avec conséquence 

double. La première concerne la formation de nombreuses retassures, et le seconde l’existence de 

deux phases matricielles différentes, qui ne peuvent être homogénéisées par traitement thermique 
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Figure IV-15 : Vue générale de la zone d’analyse sur 

échantillon 430 illustrant régions globulaires avec contours 
marqués par le triatement thermique ; contraste plus clair 
suggérant présence d’austénite résiduelle dans la matrice ; 

NbC non contrastés (MEB-SE, Nital) 

Figure IV-16 : Zoom sur globule illustrant forte diminution 

des carbures secondaires par effet de dissolution au 
traitement thermique et début de transformation des 

carbures M2C (échantillon 430) 

  
Figure IV-17 : II (zone 2) encore plus riche en C que I (zone 

1) par effet de dissolution des carbures secondaires (en 
comparaison avec 210) 

C majoritaire dans tous les carbures 

Figure IV-18 : II (zone 2) davantage enrichie en Mo que I 
(zone 1) par effet de dissolution de carbures secondaires 

Mo élément majoritaire du carbure M2C, et du liseré (idem à 
210) 

  
Figure IV-19 : Distribution de Cr dans les différentes phases 

de l’échantillon 430 
Figure IV-20 : Distribution de Nb dans les différentes phases 

de l’échantillon 430 
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IV.3.2.iii. Cas de la troostite dans le semi-HSS 2 
La troostite a uniquement été observée dans le semi-HSS 2 issu de la coulée industrielle par centrifugation 

verticale (Figure IV-5 et IV-6). Les vitesses maximales de refroidissement réalisables en ATD ne suffisent 

pas pour la former. Ce résultat est similaire à celui déjà mentionné pour le HSS B de l’Article # 3. En outre 

le semi-HSS 3 qui contient des NbC qui fixent une quantité plus importante de carbone que les deux autres  

semi-HSS qui n’en contiennent pas. Le semi-HSS 3 ne peut donc pas former de troostite. Par contre il peut 

former de la perlite, phase d’équilibre, moyennant un traitement thermique adapté (Figure IV-21). Ceci 

confirme une fois encore la condition de sursaturation au joint de grain ou dans le grain, qui est 

indispensable pour former la troostite.  

  
Figure IV-21 : Perlite dans le semi-HSS 3 après austénitisation 
de 1025°C/1h, puis maintien isotherme de 24h à 700°C (Nital) – 

Dureté moyenne 224 ± 29 HV30 

Figure IV-22 : Austénite résiduelle stabilisée dans le semi-
HSS 3 après austénitisation de 1025°C/1h, puis maintien 

isotherme de 24h à 600°C (Villela) – Les lobules d’austénite 
secondaire attaque peu marquante de la structure, 

traduisant présence importante d’austénite résiduelle 
Dureté moyenne 690 ± 59 HV30 

IV.3.3. Corrélations microstructure et propriétés mécaniques 

IV.3.3.i. Contexte et préparation préliminaire 
Des essais de compressions ont été réalisés sur l’état traité et optimisé pour l’alliage semi-HSS 3. Cet état 

a été obtenu après une austénitisation de 20 minutes à 1025°C, suivie d’une trempe cryogénique pour 

produire un état entièrement martensitique (780 HV30 de moyenne en dureté Vickers). 

L’allure des cycles thermiques et thermomécaniques est illustrée à la Figure IV-23. 

L’objectif est de déterminer le comportement mécanique des phases simples (martensite, austénite), 

dans la perspective de l’implémentation d’un modèle d’endommagement. Ce travail spécifique a fait 

l’objet d’une thèse déjà publiée (Neira Torres, 2015). 

On rappelle que le même type de tests est proposé dans l’Article #5 qui suit, pour l’acier à haut chrome.  

IV.3.3.ii. Résultats et discussions sur les essais de compressions 
Les courbes contraintes-déformations sont données à la Figure IV-24. 

La microstructure du semi-HSS 3 soumis à un cycle thermique similaire à celui réalisé pour les essais 

mécaniques, mais sans appliquer de contraintes, donne une matrice majoritairement bainitique. Après 

compression à 700°C, on obtient à nouveau une structure bainitique, mais une certaine quantité 

d’austénite est présente dans la microstructure (Figure IV-25).  Les régions qui contiennent encore de 

l’austénite non transformée semblent être localisée la phase dite secondaire, en forme de lobules. Les 
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mécanismes par lesquels la contrainte mécanique peut inhiber la transformation plutôt que la favoriser, 

sont largement expliqués et discutés dans l’Article #5.  

 
Figure IV-23 : Allure des cycles thermiques (chauffage/refroidissement) avant essais de compression 

 

 
Figure IV-24 : Courbes contraintes-déformations obtenues sur semi-HSS 3 en partant d’une structure austénitique refroidie 

avant essai 
 

Les essais de compression faits sur l’austénite refroidie à plus basse température (300°C) donnent à la 

fois un durcissement plus important (Figure IV-24) et un aspect final différent (Figure IV-26). Cet état semble 

justifier par la transformation complète des deux austénites, probablement en martensite et en bainite. 

La présence de bainite aussi bien lors du refroidissement continu dans le four, qu’après essais de 

compression à 700°C, confirme la difficulté à former la perlite en refroidissement continu dans le semi-
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HSS3. Par ailleurs la bainite qui apparaît à 700°C est certes activée par la contrainte, mais elle peut aussi 

se former préférentiellement dans une seule des deux phases austénitiques, à savoir celle contenant le 

moindre carbone. Dans le même temps, la transformation bainitique amorcée sous contrainte à 700°C, 

ne va pas nécessairement être complète. A contrario, le même phénomène peut se produire lors de l’essai 

à 300°C, avec toutefois une finalisation des transformations en bainite/martensite. 

  
Figure IV-25 : Microstructure du semi-HSS 3 après essai de 

compression de l’austénite à 700°C, illustrant matrice 
bainitique, avec possible plages d’austénite résiduelle 

(austénite secondaire en lobules) 

Figure IV-26 : Microstructure du semi-HSS 3 après essai de 
compression de l’austénite à 300°C, suggérant transformation 
complète de la matrice en bainite et surtout en martensite, ce 

qui justifie l’écrouissage observé expérimentalement 

 

IV.4. Conclusions 
Dans cet article, on caractérise la microstructure de solidification et après transformation en phase solide 

d’alliages déjà utilisés dans les cages dégrossisseuses d’un train à bandes à chaud (l’acier à haut chrome 

et le HSS pour dégrossisseurs) et de nouveaux aciers semi-HSS développés pour cette même application, 

dont l’alliage semi-Hss 3 considéré comme une référence. 

Les performances sur laminoir sont comparées, avec un avantage relatif pour le semi-HSS.  

Les analyses complémentaires, présentées ci-dessus, mettent en évidence et expliquent le caractère dual 

de la matrice dans le semi-HSS 3, qui est constituée de deux austénites d’origine et de composition 

chimique différentes. Ce sont les carbures NbC qui provoquent ces phénomènes tout en générant des 

retassures du fait de l’interruption de la réaction péritectique. 

Il existe donc des effets de ségrégation hérités de la solidification, qui perdurent à l’état solide, et qui ne 

sont pas modifiées par les traitements thermiques ultérieurs. Ces ségrégations influencent le 

comportement mécanique de l’alliage. Cependant, il a aussi été établi que seul le retour à l’état liquide 

peut permettre de restituer une certaine homogénéité, s’il y avait besoin. 

On a aussi insisté sur l’influence des éléments d’alliage dans la séquence de solidification, et dans leur 

distribution chimique, celle-ci influençant fortement la microstructure finale, en comparant les 

différentes nuances semi-HSS entre elles. La troostite observée dans un des alliages semi-HSS est de type 

granulaire, et elle résulte d’un phénomène de sursaturation comme cela a déjà été établi précédemment 

(Article #3). Le comportement mécanique en compression est présenté vu l’impact de la mécanique sur 

les changements de phases, cependant son analyse est succincte car ceci fera l’objet de l’Article #5. 
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V. CHAPITRE 5 : PRÉSENTATION ET COMPLÉMENTS D’ÉTUDE SUR L’ARTICLE #5 

V.1. Introduction 
Cet article traite du travail mené autour d’un modèle d’endommagement multiphasé pour une pièce 

complexe, à savoir un cylindre bimétallique obtenu par coulée centrifuge. Le métal d’enveloppe est 

composé d’un acier à haut chrome tandis que le métal de cœur est constitué d’une fonte grise à graphite 

sphéroïdal. L’implémentation de tels modèles d’endommagement néglige souvent le calcul de  la  

cinétique  de transformation sachant  que  le  suivi  de chaque  phase   exigera  la détermination de lois de 

comportement pour  chacune . Dans le cas présent, on doit caractériser expérimentalement chaque 

phase prise séparément, pour produire les paramètres d’entrée du modèle à valider. L’existence de 

plusieurs phases impose est  prise  en  compte  par une loi des mélanges, qui associe la loi de 

comportement intrinsèque  de chacune des phases au prorata de sa proportion dans l’alliage réel. 

Seul le matériau d’enveloppe est étudié. En outre, l’article se focalise sur une seule phase : l’austénite. Un 

essai de compression est réalisé à deux températures distinctes obtenues en refroidissant l’échantillon 

initialement à l’état d’austénite. 

L’originalité de l’article se trouve dans son approche focalisée sur la compréhension des phénomènes 

métallurgiques qui s’opèrent lors de l’endommagement. Partant de propriétés macroscopiques, telles 

que la courbe contrainte -déformation plastique, on se propose de descendre jusqu’à une dimension 

nanoscopique, pour expliquer les différents phénomènes métallurgiques en jeu. Ces derniers sont reliés 

à la microstructure de l’alliage, en incluant autant les paramètres directement identifiables tels que les 

carbures de solidification aux joints de grains, les carbures secondaires ou la nature de la matrice dans les 

grains, que – plus indirectement – les carbures tertiaires nanoscopiques ou les dislocations. 

Cette approche apportant des outils de compréhension des mécanismes à différentes échelles, a valu à 

l’article d’être sélectionné et mis en avant par l’éditeur du journal où il a été publié.9 

L’analyse de la solidification compare les prédictions thermodynamiques et la réalité de la coulée 

industrielle. La technique expérimentale de l’Analyse thermique différentielle (ATD) permet de faire le 

lien entre les deux approches. Cette comparaison sert de base pour la première mise en évidence du 

phénomène de sursaturation. 

On aborde aussi les transformations en phase solide, notamment pour mettre en évidence les conditions 

de la formation de la troostite présente dans le brut de coulée industriel, mais difficile à reproduire au 

laboratoire. On expose aussi les moyens de la caractériser expérimentalement, via des techniques 

d’analyse telle que la dilatométrie et l’ATD. Une approche de traitement thermique hybride est présentée.  

Elle montre comment il est possible d’obtenir la bainite qui a uniquement été observée via le dispositif 

de chauffage et de test en compression, mais pas dans l’alliage initial, ni après les traitements thermiques 

d’optimisation. La technique de l’ATD sert pour former la bainite, tandis que l’EBSD est utilisée pour sa 

caractérisation. 

Les conditions pour la formation de la martensite sont aussi présentées, et le comportement mécanique 

de cette phase est discuté, en s’appuyant comme dans l’article, sur des essais de compression à 

différentes températures. On montre notamment via la dilatométrie et des trempes cryogéniques, 

comment on peut former et caractériser la martensite et ses points critiques. 

                                                           
9 L’article a été retenu parmi 5 publications de JMEPEG parus au cours de toute l’année 2015, sur des critères de 
qualité de compréhension et d’excellence. Cette sélection rend l’article libre d’accès. 
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Enfin, on montre l’effet de la microstructure sur le comportement de l’alliage en traction. Et en revenant 

sur le phénomène de sursaturation avec une fragilisation observée expérimentalement dans la matière, 

on propose une interprétation métallurgique du phénomène de bris de cylindre, dont l’étude a justifié 

l’élaboration des modèles d’endommagement déjà présentés dans le travail d’Ingrid NEIRA (Neira Torres, 

2015). 

V.2. Bref rappel sur le contexte 
Les pièces étudiées sont des cylindres bimétalliques obtenus par coulée centrifuge verticale. Ces pièces 

représentent des cylindres de laminoir à chaud, utilisés dans les cages dégrossisseuses. Le procédé 

d’élaboration qui est propre à la société Marichal Ketin reste la coulée centrifuge verticale, déjà évoquée 

dans les articles #2 et #3.  

Les échantillons sont prélevés dans le métal d’enveloppe, sous forme de barreaux. Les sections étudiées 

sont orientées perpendiculairement à l’axe de symétrie du cylindre. La zone d’intérêt pour le prélèvement 

des éprouvettes ayant servi aux analyses diverses (thermiques, métallographiques) et à la caractérisation 

des propriétés mécaniques est localisée à une profondeur de 40 mm environ, entièrement comprise dans 

le métal d’enveloppe. 

Les résultats principaux de l’article ont été obtenus dans le cadre du projet SOUBIRO, associé à la thèse 

de doctorat (Neira Torres, 2015). 

Dans ce qui suit, on ajouter des résultats obtenus sur les mêmes matières et qui apportent un 

complément d’informations en lien avec les trois grands thèmes de la première partie de la thèse. Il s’agit 

de la solidification, des transformations en phase solide, et des corrélations microstructure-propriétés. Le 

Tableau V-1 mentionne les points additionnels (en rouge). 

Solidification Solid State Transformations Mechanical properties and 
related damage mechanisms 

 

 Solidification 
sequence from 
DTA10 tests and 

comparison with 
thermodynamic 

simulations and spin 
casting 

 

 Enhancement of Intragranular troostite occurrence from 
supersaturation peritectic austenite within the as-received 

conditions (under high cooling rates) + both DTA and 
dilatometry characterization 

 Enhancement of conditions for bainite occurrence with 
validation under DTA test 

 Martensitic transformation (Ms) under DTA and dilatometry 
tests, and determination of critical points including cryogenic 

test 

 Orowan mechanism 
influencing High compression 

strength 

 Internal embrittlement 
enhancement 

Intergranular cracking under 
tensile tests 

Tableau V-1: Rappel des thématiques ajoutées pour compléter l’étude 

  

                                                           
10 Differential Thermal Analysis (DTA), notée suivant l’abréviation française ATD dans la suite du texte 
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V.3. Résultats complémentaires 

V.3.1. Solidification et hétérogénéités de structure 

V.3.1.i. Simulations en conditions d’équilibre et de pseudo-équilibre 
Une séquence de solidification simulée par Thermo-Calc ® via le modèle de Scheil-Gulliver (SG) a  été  

établie (Figure V-1). Elle considère des conditions de pseudo-équilibre, que l’on compare avec des 

conditions d’équilibre pur (Figure V-2). Cette simulation donne comme premier solide l’austénite  

(FFC_A1#1), et comme dernier eutectique le carbure M6C. Les températures de formation de ces deux 

phases constituent respectivement le liquidus (1395°C) et le solidus (1195C°) théoriques du HCCS. On peut 

noter que le solidus obtenu en conditions d’équilibre pur, soit 1240°C, est encore plus haut que celui donné 

par le modèle SG. La séquence de solidification en conditions d’équilibre est aussi plus courte et moins 

élaborée qu’avec le modèle SG. 

 

 

Figure V-1 : Séquence et intervalle de solidification de 

l’alliage HCCS d’après modèle de Scheil-Gulliver, et 

comparaison avec conditions d’équilibre (1er solide = ) 

Figure V-2 : Evolution de la proportion des phases depuis 

le liquide jusque 900°C en conditions d’équilibre pur pour 
HCCS 

V.3.1.ii. Essais ATD, en conditions hors équilibre 
Les différents thermogrammes obtenus en ATD sont donnés à la Figure V-3. La comparaison des 

conditions de pseudo-équilibre avec les résultats expérimentaux obtenus par ATD révèle des différences 

notables. En effet, l’ATD montre que le 1er solide est la ferrite , et la réaction péritectique produisant 

l’austénite  se produit juste après la formation de cette ferrite , en réduisant considérablement la 

période de croissance de cette dernière. Les deux pics relatifs à la formation des deux phases sont en 

effet rapprochés en ATD. Le liquidus prédit par la simulation (Figure V-1) reste cependant proche de celui 

observé expérimentalement. Ce résultat est attribué au fait que le mode de solidification est de type 

hétérogène, et donc peu tributaire de la surfusion. Par contre le solidus en ATD est plus bas, à 1145°C. 

Le liquidus observé en ATD n’est pas influencé par la vitesse de refroidissement (Figure V-3). Par contre, 

la taille des grains diminue quand on augmente la vitesse de solidification (refroidissement). Cet effet est 

illustré par des essais ATD réalisés en refroidissement continu à deux vitesses (20°C/min et 5°C/min). Il y a 

effectivement une augmentation de la taille des grains quand on diminue la vitesse de solidification de 

20°C/min (Figure V-4) à 5°C/min (Figure V-5). Comme déjà illustré avec les compléments de l’Article #1, le 

liquidus sur les thermogrammes ATD ne change pour ces deux vitesses.  
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Figure V-3 : Séquence de solidification et transformations subséquentes en phase solide, à refroidissement constant 

(formationde  martensite) ou variable (pour la formation de bainite) surAcier Haut Chrome: Pic double en début de 

solidification (ferrite comme  premier solide immédiatement suivi du péritectique) pour grain cellulaire, carbures 
eutectiques intercellulaire (M7C3 et M2C), escaliers pour précipitation secondaire intracellulaire (première désaturation dans 
le grain austénitique), et transformation en phase solide de la matrice cellulaire (martensite, ou bainite si refroidissement 

variable, avec existence d’austénite résiduelle non transformée) 

 

  

Figure V-4 : Vue générale (à gauche) et vue zoomée (droite) de la microstructure du HCCS après solidification par ATD avec 

une vitesse de refroidissement constante de 20°C/min ; carbures eutectiques aux joints de grains et présence de martensite 
(lattes claires) dans les grains encore composés d’austénite résiduelle (SEM- BSE) 
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Figure V-5 : Vue générale (à gauche) et vue zoomée (droite) de la microstructure du HCCS après solidification par ATD avec 

une vitesse de refroidissement constante de 5°C/min ; carbures eutectiques aux joints de grains, avec taille de grains plus 
grossière qu’avec refroidissement à 20°C/min (SEM- BSE) 

V.3.1.iii. Brut de coulée industrielle 
La microstructure du brut de coulée industrielle est donnée aux Figure V-6 et Figure V-7. Outre la martensite 

et l’austénite résiduelle majoritaires, il existe de la troostite dans certains grains. Les carbures eutectiques 

de deux types sont situés aux joints de grains.  

La comparaison entre échantillons ATD solidifiés aux deux vitesses de 20°C/min et 5°C/min et l’état brut 

de coulée industrielle montre que ce dernier a une taille de grains encore plus petite (Figure V-6). Ce 

résultat découle de la vitesse de refroidissement lors de la coulée centrifuge, qui est légèrement 

supérieure à 200°C/min pour les couches superficielles de l’enveloppe en HCCS (Figure V-9) qui ont été 

considérées pour l’étude. 

Le péritectique se marque davantage dans le brut de coulée centrifuge que dans les échantillons ATD. Ce 

marquage est illustré par les fins carbures en liseré formant un sous-joint distinct du joint cellulaire où se 

trouvent les carbures eutectiques (Figure V-7). Il correspond à la transformation péritectique, qui est la fin 

de la réaction eutectique, et qui se produit dans les zones où il n’y a plus de liquide sans participation de 

la phase liquide, tel que mentionné pour le semi-HSS de l’Article #4. Il s’agit d’une réaction en phase solide 

avec une phase-mère unique, soit la ferrite  résiduelle en régression, et deux produits de réactions : 

l’austénite  et des carbures dits secondaires, qui forment un liseré. 

  

Figure V-6 : Vue générale (à gauche) et vue zoomée (droite) de la microstructure du HCCS brut de coulée industrielle (près de 

la surface de l’enveloppe),  faite de martensite et d’austénite résiduelle, carbures eutectiques aux joints de grains, et présence 
de troostite intragranulaire (phase gris foncé) dans certains grains ; la taille des grains est plus fine qu’en ATD  (SEM- BSE) 
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Figure V-7 : Aperçu d’une zone avec des nodules de troostite intragranulaire (à gauche, mode SE du SEM) illustrant la 

présence du liseré de carbures secondaires formant un sous-joint de grain caractéristique du marquage de la fin de la 
transformation péritectique dans le matériau brut de coulée centrifuge ; Contraste chimique (à droite mode BSE), indiquant 

les carbures eutectiques M7C3 (gris) et M2C (blanc) 

V.3.2. Transformations en phase solide 

V.3.2.i. Formation de troostite par recuit isotherme en coulée centrifuge 
La troostite est présente dans l’état brut de coulée du métal d’enveloppe du cylindre HCCS obtenu 

par coulée centrifuge verticale, avec une proportion apparente diminue avec la profondeur (Figure V-

8). Sa présence est révélatrice de phénomènes de sursaturation survenus lors de la solidification (voir 

l’introduction ci-dessus et l’Article #3). 

  

Figure V-8 : Aperçu de l’évolution de la taille du grain entre la surface de l’enveloppe (à gauche) et une région plus profonde 
(à droite) dans un barreau d’acier à Haut Chrome à l’état brut de coulée (matrice composée d’austénite résiduelle et de 

martensite, avec quelques plages de troostite). La proportion de troostite diminue aussi avec la profondeur (Nital) – Dureté 
moyenne 224 ± 29 HV30 

Le profil d’évolution de la température dans l’enveloppe a été obtenu à l’aide d’une simulation EF 

faite via le logiciel Experto ViewCast® développé par Sirris (Figure V-9). Les points de calibration avec 

thermocouples sont placés dans les couches du moule.  

A partir de la simulation thermique, il apparaît que la vitesse moyenne de refroidissement à la surface 

de la table (enveloppe du cylindre de travail) est d’environ 216°C/min, quand on la calcule dans 

l’intervalle de solidification (Figure V-9). Cette vitesse diminue fortement avec la profondeur de 

l’enveloppe, pour atteindre 20°C/min à mi-profondeur. En outre, il existe une discontinuité de la 

vitesse de refroidissement dans le métal d’enveloppe, qui survient au moment où on coule le métal 

de cœur et qui correspond à une augmentation de température suivie d’un refroidissement. Le métal 

d’enveloppe subit donc dans les couches superficielles en particulier, un recuit de type pseudo-
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isotherme, dont la durée et la température11 sont plus importantes que pour les couches plus 

profondes. 

Les différences de vitesses suivant la profondeur d’enveloppe justifient les variations dans la taille du 

grain. L’ordre de grandeur de la vitesse obtenue à mi-profondeur correspond au maximum réalisable 

en ATD, soit 20°C/min. Près de la surface de l’enveloppe, la vitesse de solidification est suffisamment 

élevée pour qu’on considère que les grains plus petits présenteront un effet de sursaturation. Le 

recuit pseudo isotherme dans ces zones sera donc de nature à favoriser la formation de la troostite. 

 

Figure V-9 : Evolution de la température dans le métal d’enveloppe pendant le refroidissement d’un cylindre de type HCCS 

lors d’une coulée centrifuge (métal de cœur coulé après le métal d’enveloppe) déterminée par simulation EF avec Experto 
ViewCast ® (Sirris); estimation des vitesses moyennes de refroidissement lors du passage dans l’intervalle de solidification 

V.3.2.ii. Détermination des points de transformation martensitique 
La martensite peut être formée dans l’alliage HCCS après un refroidissement à l’air calme, après 

homogénéisation de la matrice. Conformément à l’approche déjà présentée dans les articles précédents 

sur l’optimisation du traitement thermique (au sens de la dureté), c’est 1025°C qui a été retenu comme 

température pour HCCS. La trempe à l’air calme donne une dureté moyenne de 805 ± 9 HV30 tandis que 

celle réalisée dans l’azote liquide produit une dureté plus élevée de 820 ± 5 HV30. La trempe cryogénique 

est utilisée pour être sûr de terminer la transformation martensitique, comme cela est discuté ci-après.  

Une analyse dilatométrique a permis de mettre en évidence l’existence de points de début de 

transformation martensitique distincts, qui ont été respectivement attribués aux grains d’austénite pour 

le premier, et aux zones sans précipités (appelées  PFZ)  situées près des joints de grains pour le second 

(Figure V-10). L’augmentation de la température d’austénitisation conduit à un abaissement des points Ms, 

lié à un changement de la composition chimique des phases-mères. On note en effet une augmentation 

de la teneur en carbone par effet de dissolution des fins carbures. 

                                                           
11 L’estimation faite sur les courbes simulées donne les caractéristiques suivantes de la discontinuité de température 
sur TB (6) : 32’’ passées pour monter de 750°C à 1067°C avant de redescendre à nouveau à 750°C. Au point 4, on 
remonte de 811°C à 1144°C avant de redescendre à nouveau à 804°C en 58’’. 
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Figure V-10 : Détermination du point de début de transformation martensitique (MS) à partir de différentes températures 

d’austénitisation par analyse dilatométrique sur HCCS – (à droite) vue de la microstructure d’un HCCS après austénitisation 
à 1025°C et refroidissement à l’air, montrant les carbures secondaires dans les grains, l’existence de zones sans précipités 

(Precipitation Free Zone ou PFZ) près des joints de grains, ces deux zones définissant des points Ms distincts 

 

Un essai de trempe cryogénique avec suivi de température à cœur de l’éprouvette-test a permis de 

déterminer en plus du point Ms, le point Mf qui caractérise la fin de la transformation martensitique (Figure 

V-11). On note que la microstructure obtenue après la trempe cryogénique est caractérisée par une 

précipitation massive de fins carbures dits tertiaires dans la matrice martensitique sursaturée (Figure V-

12), phénomène qui survient quand on passe sous le point Mf, et qui se poursuit quand on remonte à la 

température ambiante (Gill et al., 2011). 

 

Figure V-11 : Points critiques de début et de fin de transformation martensitique, dans les grains et aux joints de grains 

(PFZ) pour HCCS austénitisé à 1025°C et trempé dans l’azote liquide 
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V.3.3. Corrélations microstructures- propriétés mécaniques, en 

lien avec la sursaturation  

V.3.3.i. Compressions sur un échantillon en état martensitique 
Des essais de compressions à différentes température, ont été réalisés sur des échantillons trempés dans 

l’azote liquide, pour caractériser la martensite en vue d’élaborer le modèle d’endommagement (Neira 

Torres, 2015). Les résultats obtenus avant rupture et pour de faibles niveaux de déformation sont donnés 

à la Figure V-12. La présence de carbures fins en forte proportion dans la matrice martensitique justifie le 

niveau de contrainte élevé, en accord avec le mécanisme d’Orowan (Ghasemi-Nanesa and Jahazi, 2014). 

 

Figure V-12 : Courbes - en compression sur HCCS martensitique après trempe cryogénique et aperçu de la 

microstructure contenant une proportion importante de fins carbures tertiaires 

  

V.3.3.ii.Fragilisation aux joints de grains lors du traitement thermique 
On a observé sur trois éprouvettes de contrôle prélevées dans des barreaux traités thermiquement12, des 

fissures en réseau continu (Figure V-13, Figure V-14). Le cas de l’échantillon traité à 1025°C/60’ puis refroidi 

à l’air est présenté. Le réseau de fissures est apparu sur la section après polissage. 

  

Figure V-13 : Vue générale du réseau de fissures sur la 

section polie d’un échantillon HCCS après traitement 
thermique (1025°C/60 sec /Air) (MEB-BSE) 

Figure V-14 : Autre zone de l’échantillon HCCS présentant 

des fissures. Les carbures eutectiques sont clairement visibles 
avec leur contraste différent de la matrice, soit les M2C 

(blancs) et les M7C3 (gris foncé) 

                                                           
12 Les éprouvettes ont été prélevées à la même profondeur des barreaux (1 cm de la surface), et elles ont un diamètre 
de 10 mm. Il s’agit des barreaux de la taille de ceux présentés dans l’article, qui ont subi les traitements suivants : 
980°C/20’/Air, 980°C/6’/Air, 1025°C/60’/Air et 1060°C/180’/Air. 
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Le réseau de fissures se répartit en suivant les joints de grains, qui peuvent correspondre aux grains 

primaires d’austénite. Ceux-ci sont en effet plus grands que les cellules marquées chacune par des 

carbures eutectiques sur leur contour (Figure V-14). L’observation des ramifications des fissures montre 

que celles-ci prennent naissance sur et dans le voisinage direct des carbures M7C3, en formant des micro-

vides disjoints, qui coalescent ensuite, pour produire une fissure (Figure V-15 à Figure V-17). 

  

Figure V-15 : Aperçu d’une région avec ramification de 
fissures (propagation) alignées suivant le réseau de carbures 

Figure V-16 : Zoom sur la fissure montrant clairement la 

présence de cavités dans le carbure (M7C3), qui préfigurent la 
propagation de la fissure 

  

Figure V-17 : Autre zone avec cavités dans carbure M7C3 (à gauche) et zoom montrant existence de cavités sur le carbure lui-
même, et à proximité du carbure (à droite) 

 

La présence des fissures observées dans l’alliage HCCS répond à au moins deux des quatre critères repris 

par Briant et Banerji dans leur revue générale sur les fissures intergranulaires dans les aciers (Briant and 

Banerji, 1978). Ces critères sont les suivants : 

 La présence de phases secondaires aux joints de grains ; 

 L’impact des traitements thermiques causant les ségrégations d’impuretés aux joints de grains 

sans toutefois provoquer de précipitation observable ; 

 L’action de l’environnement ; 

 La combinaison des contraintes (locales et externes) avec la haute température. 

En plus de ces critères généraux sur la fissuration intergranulaire, certains phénomènes spécifiques sont 

susceptibles de conduire à un endommagement similaire. Il s’agit notamment de la fissuration au 

réchauffage surtout dans les joints soudés (« Intergranular Reheat Cracking ») (Briant and Banerji, 1978; 

Chauvy and Pillot, 2010; Dhooge and Vinckier, 1987; Fan et al., 2019; Gotoh, 1993), de la fissuration dans le 
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puits de ductilité (« Ductility Dip Cracking ») (Noecker and Dupont, 2009; Ramirez and Lippold, 2004), de 

la fragilisation ou revenu (« Temper Embrittlement ») (Mulford et al., 1976; Takayama et al., 1980; 

Viswanathan, 1971), des ségrégations d’impuretés aux joints de grains (Olson et al., 1983), et enfin de la 

cavitation au fluage (George et al., 1987). 

Dans le cas du HCCS, on rappelle qu’il contient des carbures aux joints de grains. En outre, son état de 

sursaturation qui induit déjà la formation de troostite, est aussi susceptible de générer des contraintes 

résiduelles internes. Pour les impuretés éventuelles, le phosphore et le soufre sont réputés ségréger aux 

joints de grains, le phosphore pouvant rester libre puisque le soufre se fixe à Mn pour former des 

inclusions (sulfures MnS) qui sont présentes dans le HCCS. 

On en déduit donc que l’alliage HCCS peut être le siège d’un endommagement pendant une période de 

chauffage, un phénomène en lien avec son état de sursaturation. Cet endommagement peut provoquer 

une fissuration intergranulaire comme celle qui a été observée expérimentalement, après traitement 

thermique. 

V.3.3.iii. Tractions sur le brut de trempe 
Des essais de tractions ont été réalisés sur des éprouvettes HCCS dans l’état brut de trempe, à 

température ambiante (Figure V-18), à 150°C, à 300°C et à 500°C (Figure V-19). Le faciès de rupture est de 

type fragile intergranulaire. Ce n’est qu’à 500°C qu’on observe quelques zones ductiles, très minoritaires. 

  

  

Figure V-18 : Vue générale et vues zoomées illustrant la rupture intergranulaire sur l’éprouvette HCCS trempée et 

testée en traction à température ambiante 
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Figure V-19 : Vue générale et vues zoomées illustrant la rupture intergranulaire sur l’éprouvette HCCS trempée et 

testée en traction à 500°C 

 

V.3.3.iv. Complément à l’analyse par éléments finis du bris du cylindre 

bimétallique HCCS-Fonte grise nodulaire 
Les constatations précédentes apportent des éléments complémentaires à l’analyse macroscopique faite 

par (Torres et al., 2015), en appliquant un modèle d’endommagement au refroidissement après coulée du 

cylindre (ou PCC) suivi par le traitement thermique (revenu à 500°C ou THT). La simulation avait prédit 

une rupture dans le métal de cœur pendant le refroidissement  après  coulée (Post  Casting  Cooling ou 

PCC), suivie par une propagation de la fissure dans l’enveloppe durant le THT, la propagation étant arrêtée 

près de la surface par les régions où les contraintes sont en compression. 

En tenant compte des observations sur la sursaturation intrinsèque du HCCS, qui se marque dans les 

grains et qui n’est pas totalement supprimée à la température ambiante, on note que le matériau possède 

aussi des joints de grains primaires fragilisés, toujours en lien avec le phénomène de sursaturation.  

V.4. Conclusions 
Dans l’Article #5, on caractérise les mécanismes d’endommagement en relation avec la microstructure. 

Les paramètres qui influencent l’initiation de la rupture sont ainsi mis en évidence. L’analyse est à la fois 

multi-échelle et pluridisciplinaire, de sorte que les corrélations établies sont relativement extensives. 

Un complément d’informations est apporté dans le texte introductif, qui met en avant un autre aspect 

du matériau HCCS qui est responsable à la fois de ses propriétés améliorées suivant certains types 

d’essais, mais aussi de sa fragilisation interne intrinsèque vis-à-vis d’autres aspects. Il s’agit de la 

sursaturation qui est illustrée par la troostite. 
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VI. CHAPITRE 6 : PRÉSENTATION ET COMPLÉMENTS D’ÉTUDE L’ARTICLE #6 

VI.1. Introduction 
Le Ti6Al4V est le plus connu et le plus répandu des alliages de titane de type alpha-beta, qui a initialement 

été développé pour l’aéronautique et le spatial. Il représente 50% de la production mondiale d’alliages de 

titane, et 80% du volume de tous les alliages de titane utilisés en aéronautique. L’autre domaine 

d’utilisation du Ti6Al4V est la médecine, notamment pour les prothèses, avec environ 3% du volume 

global. Cependant, il a été établi que l’aluminium et le vanadium, relâchés par l’alliage, sont toxiques pour 

l’organisme humain, ce qui restreint son usage dans ce domaine. 

L’intérêt principal de cet alliage réside dans ses propriétés mécaniques, thermophysiques et 

physicochimiques, en comparaison avec d’autres métaux. Son module de Young est environ deux fois 

moins élevé que celui des aciers, pour une résistance mécanique comparable. La présence en solution 

solide d’éléments d’alliage augmente sa résistivité électrique, tandis que sa capacité à former rapidement 

en surface un oxyde protecteur, lui procure une bonne résistance à la corrosion. 

L'article suivant  (#6)  présente  un dispositif pour déposer par  un  procédé de fabrication additive, des 

couches d’alliage Ti6Al4V sur un substrat issu du même matériau, mais obtenu par un  procédé classique 

de coulée et son post-traitement de mise à forme à chaud.  

La géométrie du dépôt est choisie de façon à simuler un phénomène de réparation. Les paramètres de 

fabrication sont  sélectionnés  pour évaluer en même temps l’effet de l’énergie incidente (« incident 

energy » - IE, selon deux niveaux : haut (HIE) et bas (LIE)) et de la stratégie de construction (soit une 

longueur de cordon constante (« Constant Track Length » ou CTL) ou décroissante (« Decreasing Track 

Length ou DTL)), sur l’homogénéité du dépôt. En outre les paramètres de fabrication considérés ont déjà 

optimisés pour produire un dépôt sain, c’est-à-dire sans défauts internes, telles que les porosités. 

L’homogénéité est considérée ici d’un point de vue macroscopique, notamment via la dureté mesurée 

sur  le dépôt brut de fabrication. Ce résultat d’homogénéité est pris en compte pour produire des 

éprouvettes de traction, qui permettent d’évaluer la bonne qualité de la liaison entre dépôt et substrat. 

De plus, on réalise aussi une caractérisation grossière (en optique) et affinée (au microscope électronique 

à balayage) de la microstructure, aussi bien dans les dépôts que dans la principale Zone Affectée 

Thermiquement (« Heat Affected Zone » ou HAZ), c’est-à-dire celle qui se forme entre le substrat et le 

dépôt. 

L’étude se termine par une description très simplifiée de la relation entre les microstructures observées 

et un refroidissement « équivalent » (vitesse moyenne variable cohérente avec une  microstructure 

représentative de chaque dépôt). L’hypothèse forte d’une  homogénéité de chacun des trois  cas  étudiés 

est  faite  pour  estimer  cette vitesse moyenne. Les  articles #7  et #8  viendront lever  cette  hypothèse.  

VI.2. Bref rappel sur le contexte 
Les échantillons analysés proviennent d’un programme de recherche (BLISK ou Bladed Disk), de la 
convention RW 624713, dont l’objectif était l’étude de faisabilité de composants réparés soit par soudage 
en friction linéaire, soit par rechargement en fabrication additive par fusion de poudre au laser. Dans le 
cadre de ce projet, l’unité MMS s’est focalisée sur les aspects métallurgiques des composants produits 
de manière à garantir dès le départ leur qualité et ainsi optimiser les paramètres de fabrication. Le MMS 

                                                           
13 Coordination assurée par Techspace Aero, de 2010 à 2013. 
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a aussi réalisé la caractérisation mécanique et thermophysique des composants, puis les corrélations 
microstructures – propriétés mécaniques (traction et fatigue) ont été établies, en vérifiant la bonne tenue 
des pièces soudées ou rechargées, et notamment les zones de la liaison métallurgique avec le substrat.  
Dans ce qui suit, on se focalise uniquement sur les pièces issues de la fabrication additive.  
Le  tableau  6.1 rappelle les thématiques principales considérées pour toute l’étude de l’alliage Ti6Al4V 
(partie B de la thèse,  article  #,#7,#8). Ces thématiques  au nombre de trois constituent un fil conducteur 
structurant le travail. Elles sont libellées comme suit : 

 Caractérisation métallographique et propriétés mécaniques 

 Description microstructurale et transformations en phases solides 

 Modélisation thermique et prédiction de  la  microstructure via  des modèles de la cinétique  des 
changements  de phase. 

 
Pour chaque thématique (Tableau VI-1), on explicite en  vert le travail développé dans  l’Article #6,  quand 

la  couleur  rouge  introduit  les  nouveaux  résultats  présentés  dans  cette  introduction.  

Characterization at a macro scale 
(Macrostructure and mechanical properties) 

Characterization at a micro scale 
(Microstructure determination and 
Description and/or Highlighting of 

solid phase transformations) 

Modeling 
(Thermal model and 

predictive approaches for 
kinetic models 

implementation) 

 Macrostructure characterization leading to 
the enhancement of the homogeneity as 

influenced by IE and building strategies, and 
related hardness maps (3 samples, 2 

strategies (CTL and DTL), and two IE (HIE-
CTL+DTL, and LIE-DTL) 

 Mechanical properties of the material 
constituted of  assembly of the  subtrate + 
deposit under static load (tensile) (HIE-CTL 

samples) exhibiting an homogeneous 
structure 

 Fatigue tests on the deposit (HIE-CTL 
samples) 

 Macro HAZ characterization 
(bounding zone with the 

substrate) 

 Final microstructure identification 
within the three samples as 

related to thinner and thicker 
zones 

 
 

 Rough descriptive model for 
macrostructure and 

microstructure based on a 
single stage with an 

equivalent cooling rate 
exhibiting more or less 
variations with position 

 
 

Tableau VI-1 : Thématiques présentes dans l’article (vert), et compléments décrits ci-après (rouge) 

VI.3. Résultats principaux 

VI.3.1. Caractérisation macroscopique 
La caractérisation macroscopique concerne d’une part la santé métallurgique interne, et d’autre part la 

taille des grains. Les paramètres de procédé qui ont été choisi ont permis d’obtenir des échantillons 

denses, c’est-à-dire exempts de porosités internes. 

La macrostructure est observée après attaque spécifique, et montre d’une part des grains colonnaires 

grossiers à croissance épitaxiale pour les énergies incidentes élevées, et des grains colonnaires plus fins 

et en zigzag pour les énergies incidentes plus faibles. La macrostructure est essentiellement influencée 

par les paramètres du procédé, tandis que la stratégie de fabrication (Constant  Track Length CTL ou 

Decrease Track Length DTL) n’a que peu d’influence. 

La dureté Vickers obtenue sous une charge de 10 kg donne une cartographie relativement homogène 

pour les deux configurations CTL sous faible et forte énergies incidentes, les duretés moyennes 

correspondantes étant respectivement de 368 et 333 HV10. Par contre l’hétérogénéité est très marquée 

pour la configuration DTL, où les zones fines sont systématiquement plus dures (357 HV10 en moyenne) 
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que les zones épaisses (330 HV10 en moyenne) du dépôt, l’épaisseur étant reliée à la profondeur déposée 

dans la cuvette initiale.  

VI.3.2. Caractérisation microstructurale 
La microstructure est influencée à la fois par la stratégie de fabrication et les paramètres de procédé. La 

microstructure la plus homogène est celle observée sur la configuration CTL sous faible énergie incidente 

(LIE). La matrice est martensitique à fines lattes, et sa dureté moyenne de 368 ± 8 HV10  est la plus élevée 

obtenue sur l’ensemble des configurations. On observe aussi une martensite ’ à lattes plus épaisses dans 

les régions fines de la configuration DTL, qui présente cependant une dureté un peu moins élevée (en 

moyenne 357 HV10). La différence de dureté peut être rattachée tant à l’épaisseur des lattes qu’à la taille 

initiale du grain  primaire, ou à la vitesse du refroidissement lors de la transformation de phase. Ces 

aspects sont discutés dans l’Article  #8 présenté plus loin dans cette même partie de la thèse. La 

différence avec le substrat (320 HV10) est cependant assez significative. 

La configuration CTL sous énergie incidente élevée (HIE) produit une microstructure homogène, qui est 

majoritairement formée de structure de Widmanstätten (W).  La dureté moyenne est d’environ 330 

HV10, et l’écart avec le substrat est donc minimal (10 HV de différence). Remarquons  que le même type 

de microstructure est observé dans la partie épaisse de l’échantillon de la configuration DTL sous HIE, 

avec un niveau de dureté similaire. 

VI.3.3. Propriétés mécaniques en traction 
Les essais de traction ont été réalisés sur deux lots de 8 et 10 éprouvettes respectivement, chaque lot 

correspondant à une séquence de fabrication à partir d’un lot défini de poudres. Les paramètres de 

fabrication sont les mêmes pour les deux lots, et ils correspondent à la configuration CTL sous HIE. On n’a 

pas observé de différences de composition chimique ni de microstructure entre les deux lots. 

Lors de l’essai de traction, on place un extensomètre centré sur le dépôt de l’éprouvette, de longueur 30 

mm, qui quantifie la déformation dans le dépôt. Un capteur externe est placé au niveau des têtes de 

l’éprouvette pour mesurer son allongement global. En pratique, l’allongement global correspond à celui 

dans la zone utile auquel on ajoute l’allongement parasite des têtes de l’éprouvette. 

Les courbes finales montrent une variation d’endommagement marquée par un escalier, qui traduit 

l’entrée en plasticité dans  une  zone localisée de la pièce « substrat + dépôt ».  La  zone  plastifiée  en  

premier soit  celle qui présente la limite élastique la moins élevée,  est  en  fait le métal de base où  se 

produit la rupture. L’attaque réalisée sur des éprouvettes rompues en traction met en évidence la région 

du dépôt et celle du substrat d’origine, et confirme bien la localisation systématique du plan moyen de 

rupture dans le métal de base, loin de la HAZ. 
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Figure VI-1 : Courbes contraintes-déformations montrant l’allongement au centre du dépôt (a), d’après une mesure de 

l’extensomètre de 30 mm centrée sur le dépôt, et l’allongement global (b) sur les deux parties de l’éprouvette ADD195-4 lors 
d’un essai de traction jusqu’à rupture 

 

 

  
Figure VI-2 : Aperçu de la région rompue située dans le métal de base sur deux éprouvettes issues du lot 1, après essais de 

traction (les deux côtés des éprouvettes se situent respectivement à gauche et à droite de l’image, avec éprouvette ADD195-4 en 
haut, et ADD 195-8 en bas) 

 

VI.4. Résultats complémentaires en dynamique (essais de 

fatigue) 
Des essais de fatigue ont été réalisés sur des éprouvettes issues de la configuration HIE-CTL, produisant 

une microstructure homogène dans le dépôt. Cette même configuration a fourni les résultats de  traction 

statique.  

Les essais de fatigue se font de sorte que la zone utile corresponde entièrement à une matière déposée 

en fabrication additive.  La plupart du temps, on casse dans la zone utile, c’est-à-dire dans le dépôt dont 

la microstructure est réputée homogène, et constituée de martensite décomposée. En outre la rupture 

démarre de la surface de l’éprouvette, sauf quand un défaut interne existe, tel qu’une porosité (Tableau 

VI-2). 

a)

) 

b)

) 
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Figure VI-3 : a) dimensions normalisées de l’éprouvette de fatigue et b) aperçu de la zone de prélèvement dans l’échantillon 

fabriqué par dépôt laser de façon à ce que la région du dépôt corresponde à la zone utile (fût de l’éprouvette de fatigue) ; c) 
résultats des essais de fatigue en sollicitations alternées sur 17 éprouvettes (dont 4 non rompues après 2.107 cycles), avec 5 
niveaux de charge (550, 500, 450, 425 et 400 MPa), indiquant une limite d’endurance d’environ 400 MPa, pour le dépôt (4 

éprouvettes non rompues-) 

 

Bien que la limite d’endurance n’ait pu être déterminée avec  précision, on note que le niveau de la 

contrainte maximale à 107 cycles, soit 400 MPa, reste largement en-dessous des niveaux généralement 

obtenus que ce soit sur les structures bimodales classiques où on est entre 460 MPa et 700 Mpa (Crupi et 

al., 2017; Janeček et al., 2015; Saitova et al., 2009; Zuo et al., 2008), ou pour les structures de type 

Widmanstätten (W) où la résistance en fatigue peut varier entre 475 Mpa et 550 Mpa (Crupi et al., 2017; 

Saitova et al., 2009; Zuo et al., 2008). On note cependant que la structure bimodale présentera toujours 

un résultat supérieur à celui de la structure W  pour la tenue en fatigue (Saitova et al., 2009). En outre 

si cette résistance est significativement améliorée avec l’affinage du grain (Saitova et al., 2009), la 

présence de défauts va considérablement la dégrader (Prabhu et al., 2015).  Le comportement des pièces 

issues de la fabrication additive est plus variable et fortement dispersé, car influencé par différents 

paramètres, notamment le type de  procédé, la direction de fabrication, les post-traitements, les défauts, 

etc. (Fatemi et al., 2019; Günther et al., 2017; Prabhu et al., 2015; Sterling et al., 2016; Vayssette et al., 2019; 

Walker et al., 2017). Les valeurs de résistance en fatigue pour les pièces AM peuvent ainsi varier de 600 

jusqu’à 100 Mpa pour le minimum, et parfois le frittage est requis pour supprimer la porosité résiduelle 

qui reste critique en fatigue. 

Le résultat trouvé reste donc logique, si on tient compte de la macrostructure (grains colonnaires 

grossiers perpendiculaires à la direction de la sollicitation), de la possible existence de porosités même 

en faible proportion, et aussi de la nature de la microstructure dans les pièces rechargées. En effet, la 

microstructure dans la zone utile est mixte (martensite faiblement décomposée  associée à la structure 

W) dont la genèse sera discutée dans l’Article #7 suivant (voir la microstructure du POI2). Dans ce cas, 

c’est surtout la phase  située entre les lamelles de  dans la structure W qui apporte la réserve de 

ductilité. En effet, les lattes résiduelles de ’ non dissoutes, ne vont pas présenter de phase  aux joints 

de lattes, car le phénomène de décomposition n’est pas achevé (température équivalente de maintien 

de 670°C en POI2, avec seulement un peu plus de 6 minutes de temps de maintien équivalent). La 

décomposition de la martensite démarre souvent à partir de 680 °C, et pour des temps de maintien de 

l’ordre de plusieurs dizaines de minutes (Cao et al., 2018; Wu et al., 2016; Xu et al., 2017; Zafari et al., 2019).  
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En définitive, le résultat obtenu ici correspond déjà à la moyenne supérieure observée dans la littérature 

sur l’alliage Ti6Al4V issu de la fabrication additive, si on considère des conditions d’essais en fatigue 

similaires (sollicitation alternée en traction et compression, fréquence, etc.). Cependant, l’écart encore 

significatif qui existe avec le même alliage produit par le procédé classique doit être réduit, notamment 

en augmentant la réserve de ductilité de la matrice dans le dépôt.  

 
Tableau VI-2 : a) Faciès de rupture macroscopique (loupe binoculaire) des éprouvettes rompues en fatigue (à gauche) ; b) Rappels 

du code éprouvette, du niveau de charge maximale, de la durée de vie à rupture éventuelle, et de la localisation du plan de rupture 
(zone tuile (effective zone) ou congé de raccordement (radius beginning) sur les 18 éprouvettes issues de deux lots équivalents, 

produits avec les mêmes paramètres de procédé 
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VI.5. Conclusions  
On a caractérisé la macrostructure de pièces issues de la fabrication additive obtenues suivant des 

stratégies de dépôt qui permettent d’obtenir des structures plus ou moins homogènes, l’homogénéité 

étant évaluée principalement à partir de la dureté dans  cet  Article #6.  

La pièce homogène (HIE-CTL) a été caractérisée d’un point de vue mécanique, en statique et en 

dynamique, et les résultats montrent que la liaison entre le dépôt et le substrat n’est pas une région de 

fragilisation préférentielle des pièces. En effet, la rupture est systématiquement survenue dans le métal 

de base en statique. Pour les essais cycliques réalisés sur le dépôt, la limite d’endurance en fatigue ultra-

longue est dans le minimum de la fourchette observée pour le Ti6Al4V obtenu par des procédés 

différents. Cette  observation résulte de la plus faible ductilité intrinsèque du matériau brut de fabrication. 

Concernant la caractérisation du procédé de fabrication en lien avec les microstructures finales obtenues, 

un premier modèle grossier est établi basé sur un refroidissement final équivalent. Les variations face  à  

cette moyenne produisent les dispersions qui impactent l’homogénéité de la structure. Pour le 

refroidissement, on adopte une température équivalente pour le bain de fusion, qui reste indéterminée, 

mais dont la valeur augmente avec la puissance initiale du laser. L’homogénéité de la microstructure est 

évaluée de manière grossière via la dureté, et au niveau microscopique via la nature des phases en 

présence. Au final, le modèle descriptif est très simplifié, puisqu’il ne tient pas compte de tous les 

événements thermiques susceptibles de se produire dans le dépôt en cours de fabrication. A ce stade, 

différents paramètres restent inconnus : la température équivalente du bain de fusion et la vitesse 

moyenne du refroidissement, ainsi que son degré de variation éventuel. Par ailleurs, aucun lien n’est  

établi entre le relevé de température dans le substrat et l’évolution éventuelle de la température dans le 

dépôt. 

La Figure VI-4 montre l’approximation faite pour parvenir à une description équivalente de la 

microstructure finale dans le dépôt. 

 
Figure VI-4 : a) Relevé des températures enregistrées dans le substrat en cours de fabrication du dépôt (stratégie HIE-

CTL) jusqu’à refroidissement final après extinction de la source laser; b) Esquisse du modèle métallurgique équivalent, pour 
déterminer la nature de la microstructure finale dans le dépôt. En fonction d’un refroidissement équivalent depuis la 
température indicative du bain de fusion, les vitesses et  leur dispersion fixent l’hétérogénéité de la microstructure 

 

Toutefois, cette approche très simpliste est remise en question dans les Articles #7 et #8, où on va prendre  

en compte l’histoire  thermique prédite, pour reconstituer l’évolution de la microstructure en cours de 

fabrication. 
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VII. CHAPITRE 7 : PRÉSENTATION ET COMPLÉMENTS D’ÉTUDE SUR L’ARTICLE #7 

VII.1. Introduction 
L’Article #7 dédié à la fabrication additive fait suite au précédent article présenté dans cet ouvrage (Article 

#6). En particulier, on y développe un modèle thermique éléments finis 3D à partir de l’histoire de 

température enregistrée dans le substrat, et des propriétés thermophysiques déterminées 

expérimentalement pour des dépôts réalisés en Ti6Al4V. Ce modèle est validé en se basant sur les 

dimensions de la zone refondue et de la zone affectée thermiquement (HAZ) situées dans la zone de 

liaison entre le substrat et le dépôt. 

Ce modèle permet de déterminer des histoires thermiques simulées au sein du dépôt (tâches réalisées 

par l’équipe MSM). En partant de ces simulations, je propose d’interpréter les transformations de phases, 

en tenant compte des variations de températures et de leur effet sur les points critiques de 

transformations de phases. L’identification et la validation du modèle thermique sont donc réalisées en 2 

étapes. Le modèle est tout d’abord calibré en considérant les dimensions de la HAZ et de la zone de 

dilution dans la liaison substrat-dépôt, ainsi que l’histoire thermique. Puis a posteriori, il est validé en 

établissant les corrélations des histoires de température prédites avec les microstructures observées.  

VII.2. Bref rappel sur le contexte 
Un seul échantillon est considéré dans cette étude, et il s’agit du dépôt réalisé avec une énergie incidente 
élevée et une stratégie de fabrication et une longueur de cordon constante (HIE-CTL), déjà présenté à 
l’article #6, pour lequel la macrostructure a été identifiée comme homogène, notamment par la 
cartographie de la dureté Vickers. Le dépôt provient du programme de recherche (BLISK ou Bladed Disk), 
de la convention RW 624714, dont l’objectif était l’étude de faisabilité de composants réparés soit par 
soudage en friction linéaire, soit par rechargement en fabrication additive par fusion de poudre au laser. 
Les propriétés thermophysiques déterminées expérimentalement dans le cadre du projet pour le dépôt 
et pour le substrat, sont utilisées ici pour établir le modèle thermique.  
Le tableau 7.1 reprend les thématiques principales et rappelle le fil conducteur structurant le travail pour 
les trois articles de cette partie de la thèse.  
La partie numérique a été réalisée par le premier auteur de l’article (H-S TRAN), qui fait partie de l’équipe 
MSM dirigée par A. M. HABRAKEN. Il s’agit d’un travail de collaboration pour lequel les paramètres 
d’entrée ont été fournis par le service MMS (propriétés thermophysiques notamment, mesurées 
expérimentalement). La validation du modèle, tenant compte de l’effet du gradient thermique sur les 
transformations de phase, a été apportée par mes soins. Le champ thermique a été calculé par le logiciel 
EF propre au Département ArGenCo, Lagamine®. Les détails ici seront donc limités aux principes 
généraux. 
Le travail développé pour chaque thématique est rappelé dans le Tableau VII-1 qui suit.  

Characterization at a macro-scale 

Characterization at a micro-scale 
(Microstructure determination and 
Description and/or Highlighting of 

solid phase transformations) 

Modeling 
(Thermal model and predictive approaches for 

kinetic models implementation) 

 Homogeneous macrostructure 
(CTL configuration @HIE) with the 

definition of three Points of 
interest (POIs) 

 

 Solid state phase transformation, 
under pseudo TTT 

 

 Thermal model implementation and validation 

 Simulated thermal curves leading to rough 
microstructure description (three POIs) with 
enhancement of pseudo –TTT and solid state 

phases transformations 

Tableau VII.2 : Rappel des thématiques présentes dans l’article 

                                                           
14 Coordination assurée par Techspace Aero, de 2010 à 2013. 
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VII.3. Résultats principaux 

VII.3.1. Développement et implémentation du modèle thermique et 

influence sur la solidification 
La connaissance du code maison Lagrangien Lagamine® permet d’avoir un contrôle total des modèles 

thermiques et mécaniques, ainsi que des types et des méthodes d’activation des éléments. Le maillage, 

les conditions aux limites initiales, le flux thermique, de même que l’analyse de sensibilité ne sont pas 

abordés ici, étant donné que ces notions font appel à des compétences spécifiques de numéricien. 

Par contre, on rappelle que la validation du modèle thermique s’est faite en reproduisant l’allure du 

cyclage thermique des courbes de référence enregistrées par les thermocouples placés dans le substrat, 

après le dépôt de 7 couches et après le dépôt final de 10 couches dans la pièce. 

Le modèle validé permet de reconstituer la géométrie 3D du bain de fusion en cours de fabrication à 

chaque étape de la simulation, en considérant toutes les températures supérieures ou égales au liquidus. 

On notera ici que ce premier contrôle impose de considérer uniquement le liquidus, car le solidus est 

influencé par la vitesse de chauffage, avec pour les grandes vitesses, une approximation d’égalité avec le 

liquidus. Le modèle thermique permet de déterminer les vitesses élevées atteintes lors des cycles avec 

fusion successive en différents points du dépôt. On peut ainsi atteindre localement une vitesse maximale 

de 12.000K/sec au chauffage, et de près de 465 K/sec au refroidissement depuis le liquide. 

De la même manière, le contrôle pour la validation des dimensions de la HAZ entre le substrat et le dépôt 

suggère aussi un décalage vers le haut des températures critiques de transformation en phase solide avec 

la vitesse de chauffage. C’est notamment le cas pour le passage dans le domaine de la phase , soit TDISS 

ou transus comme début de transformation de  en , et pour le transus.   

VII.3.2. Transformations en phase solide dans le dépôt en cours de 

fabrication – description et validation 
Les histoires thermiques simulées permettent de suivre l’évolution de la température en des points 

d’intérêts (POIs). Les trois POIs choisis présentent à peu près la même évolution de température qui 

traduit l’homogénéité de celle-ci dans le dépôt en cours de fabrication. 

En se focalisant sur ce qui se passe après la dernière solidification, on note la formation de martensite ’. 

Le premier point de discussion porte alors sur la pertinence des conditions d’occurrence de cette 

transformation, en termes de vitesses et de points critiques pour le début de la réaction (Ms) : ce point 

sera étudié en détail dans l’Article #8. 

Avec la martensite formée, l’exploitation des courbes simulées permet de proposer une approximation 

de recuit isotherme, à une température de maintien où ’ ne subit pas de nouvelle transformation, et où 

la portion de la phase-mère encore présente à côté de la martensite, soit retained peut par contre subir une 

transformation isotherme et diffusive, conduisant à la structure dite de Widmanstätten (W).  

L’analyse descriptive ci-dessus, faite à partir des histoires thermiques simulées est ensuite validée par 

l’analyse micrographique des zones considérées sur le dépôt (coupes). C’est ainsi qu’on met en évidence 

à l’échelle microscopique, l’existence d’une structure mixte ’ + W dans la matrice, structure qui semble 

être présente partout dans le dépôt, en produisant alors une homogénéité macroscopique que reflète la 

dureté du même ordre de grandeur partout. 
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VII.4. Conclusions et perspectives  
On a établi un modèle EF 3D thermique validé qui permet de prédire l’histoire thermique en tout point du 

dépôt en cours de fabrication additive. La validation consiste autant dans la restitution du cycle thermique 

enregistré au niveau du substrat en cours de procédé, que dans  les dimensions de la zone de dilution et 

de la HAZ associée à la jonction entre le substrat et le dépôt.  

Le modèle thermique 3D validé fournit la géométrie du bain de fusion dans le dépôt en cours de 

fabrication. 

La configuration HIE-CTL est homogène à l’échelle macroscopique (dureté), avec une matrice mixte de 

type ’ + W. Ces aspects sont aussi expliqués par l’analyse des courbes thermiques simulées.  C’est ainsi 

qu’on établit l’approximation du recuit isotherme à plus ou moins basse température de la martensite en 

tout point du dépôt déjà solidifié, période pendant laquelle la phase-mère résiduelle (retained) se 

transforme en structure W.  

La Figure VII-1 montre de quelle manière l’approximation est faite pour définir une période de recuit 

isotherme (PIA) expliquant la microstructure finale dans le dépôt. 

 
Figure VII-1 : Passage du relevé des températures enregistrées dans le substrat en cours de fabrication du dépôt 

(stratégie HIE-CTL) aux histoires thermiques simulées en plusieurs points du dépôt via l’utilisation du modèle 
thermique validé, avant l’approximation du procédé par un recuit isotherme (PIA) suivie d’un refroidissement 

final libre. Les phases en présence (’ +retained) au début de l’isotherme sont données par le refroidissement rapide 
lors du dernier pic de solidification en un point, après un cycle de plusieurs fusions en ce même point. 

 

Cette approche simplifiée, est remise en question dans l’article suivant #8. Ce dernier prend en    compte 

tous les événements thermiques pour établir un lien avec les phénomènes métallurgiques associés, que 

ce soit lors de la solidification ou en particulier, pour les transformations en phase solide au cours de la 

fabrication du dépôt. 
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VIII. CHAPITRE 8 : PRÉSENTATION ET COMPLÉMENTS D’ÉTUDE SUR L’ARTICLE #8 

VIII.1. Introduction 
Cet article boucle la série après les deux premiers dédiés respectivement à la fabrication et la 

caractérisation macroscopique de dépôts par pulvérisation de poudre fondue au laser (« Directed Energy 

Deposition » ou DED), ainsi qu’à l’utilisation d’un modèle thermique validé pour décrire l’évolution de la 

microstructure au sein d’un dépôt qui présente une macrostructure homogène. 

Pour rappel, on a jusqu’ici considéré des approches simplifiées pour décrire la microstructure finale 

observée dans un dépôt issu d’un procédé DED. La première approche considérant des dépôts obtenus 

par des stratégies de fabrication différentes a suggéré un refroidissement équivalent depuis la 

température du bain de fusion, les variations locales (dans le volume du dépôt, centre d’une couche ou 

bord, bas ou haut du dépôt, …) dans la vitesse du refroidissement étant susceptibles d’induire 

l’hétérogénéité dans la microstructure. 

L’introduction d’un modèle EF permettant de simuler les histoires thermiques en tout point du dépôt a 

montré que cette première approximation n’était pas adaptée. En effet, on a établi l’existence de cycles 

thermiques avec des gradients élevés au chauffage et au refroidissement, gradients qui étaient 

susceptibles de décaler les points de transformation. Toutefois l’exploitation du modèle thermique s’était 

limité à un dépôt homogène, qui présentait quasiment la même microstructure partout, microstructure 

pour laquelle une approximation de type recuit isotherme a permis de valider l’ensemble du dépôt. 

Dans cet article #8, on va considérer le cas plus complexe du dépôt obtenu avec une stratégie de 

fabrication qui génère une accumulation de chaleur localisée dans le centre de la cuvette, les bords étant 

refroidis très rapidement. Il s’agit de l’échantillon HIE-DTL (énergie incidente élevée, longueur de cordon 

décroissante), qui présente des hétérogénéités à toutes les échelles, tant macroscopique (dureté Vickers) 

que microscopique (matrice). 

Après avoir considéré les cas simples, l’étude de ce cas complexe a permis de définir un nouveau concept, 

celui dit des blocs de temps et de transformations de phase ou Time-phase-Transformation-Block (TTB). 

Ce concept s’avère nécessaire non seulement à la compréhension des transformations en phase solide, 

mais il est aussi indispensable pour implémenter les modèles cinétiques adaptés pour la fabrication 

additive en général. 

L’article a nécessité un double état de l’art pour d’une part, rechercher la littérature existante sur la 

prédiction de l’évolution des transformations de phases en cours de fabrication additive, peu importe le 

type de procédé, et d’autre part, pour comprendre pourquoi les modèles cinétiques de transformation 

de phases existants ne fonctionnent pas quand on les utilise avec les procédés AM, notamment quand 

on peut former des phases complexes ou multiples. 

Cet article fait donc un état de l’art sur les procédés AM et le type de structures attendues, avec une 

focalisation sur leur caractérisation via les mesures de duretés. De plus il apporte une revue sur les 

modèles thermocinétiques en indexant les conditions dans lesquels ils ont été conçus, ces conditions 

fournissant des indications précieuses sur les paramètres à modifier ou à adapter si on veut les appliquer 

aux procédés AM. La critique pour des modèles connus à ce jour concerne majoritairement la non-prise 

en compte des effets de vitesses, pour certains lors du refroidissement, mais pour tous les cas lors du 

chauffage. Ces effets se marquent en particulier par un déplacement des points de transformations qui 

peut être très significatif, alors que le plus souvent ces points ont été considérés comme des valeurs fixes. 
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De plus, la revue de la littérature permet de rappeler les mécanismes de transformations en phase solide, 

avec ou sans diffusion, en insistant sur les conditions qui favorisent l’un ou l’autre mécanisme, la vitesse 

étant une fois encore un paramètre important. 

VIII.2. Bref rappel sur le contexte 
Un seul échantillon est considéré dans cette étude, et il s’agit du dépôt HIE-DTL, déjà présenté à l’article 
#6,  pour lequel à la fois la macrostructure (dureté Vickers) et la microstructure ont été identifiées comme 
hétérogènes. Le dépôt provient du programme de recherche (BLISK ou Bladed Disk), de la convention 
RW 624715, dont l’objectif était l’étude de faisabilité de composants réparés soit par soudage en friction 
linéaire soit par rechargement en fabrication additive par fusion de poudre au laser. Les propriétés 
thermophysiques déjà déterminées dans le cadre du projet, sont utilisées ici pour établir le modèle 
thermique.  
Le Tableau VIII-1 rappelle le fil conducteur structurant le travail pour les trois articles de cette partie de la 
thèse.  
La caractérisation microstructurale porte sur trois points d’intérêt choisis parce qu’ils correspondent aux 
extrema et à la valeur médiane de la dureté. Les microstructures en ces points sont elles aussi différentes. 
Les transformations de phases à l’état solide sont passés en revue, pour préciser non seulement les 
mécanismes (diffusif ou displacif) mais aussi les conditions pour les réaliser (vitesse, points critiques de 
transformations, etc.).  
La partie numérique est assurée par l’équipe du service MS²F dirigée par A. M. HABRAKEN, ce qui permet 
de restituer les histoires thermiques en chacun des trois points d’intérêt choisi. A partir des histoires 
thermiques, on propose un concept nouveau qui permet de décrire qualitativement l’évolution de la 
microstructure en cours de fabrication additive. 
 

Characterization at a macro scale Characterization at a micro scale 
(Microstructure determination and 
Description and/or Highlighting of 

solid phase transformations) 

Modeling 
(Thermal model and predictive approaches for 

kinetic models implementation) 

 

 Heterogeneous 
macrostructure (DTL 

configuration @HIE) with the 
definition of three points of 

interest (POIs) 

 

 Solid state phase transformations, 
under either CHT, CCT and TTT 

conditions 
 

 

 

 Thermal model implementation and 
validation 

 Simulated thermal curves leading to 
accurate microstructure description (three 

POIs) 

 Qualitative description of solidification and 
subsequent solid phase transformation 

mechanisms 

Tableau VIII.2 : Rappel des thématiques présentes dans l’article 

VIII.3. Résultats principaux 

VIII.3.1. Modèle thermique EF et observation relative à la 

solidification 
L’approche est similaire à celle déjà présentée dans l’article #7, avec cependant une différence dans le 

positionnement du thermocouple, et aussi une différence dans la géométrie du dépôt à cause de la 

stratégie DTL (longueur de cordon décroissante), ce qui nécessite un nouveau maillage. 

                                                           
15 Coordination assurée par Techspace Aero, de 2010 à 2013. 
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La validation du modèle thermique s’est faite en reproduisant l’allure du cyclage thermique des courbes 

de référence enregistrées par les thermocouples placés dans le substrat, après le dépôt final de 10 

couches dans la pièce. 

Le modèle validé permet de reconstituer la géométrie 3D du bain de fusion en cours de fabrication à 

chaque étape de la simulation, en considérant toutes les températures supérieures ou égales au liquidus.  

La prédiction et l’observation expérimentale  des dimensions de la zone affectée thermiquement (« Heat 

Affected Zone » ou HAZ) principale, entre le substrat et le dépôt, suggère un décalage vers le haut des 

températures critiques de transformation en phase solide avec la vitesse de chauffage, et notamment le 

passage dans le domaine de la phase , soit TDISS ou transus comme début de transformation de  en , et 

transus.  

VIII.3.2. Etat de l’art sur les transformations de phases, les 

microstructures et les modèles cinétiques  
La revue approfondie de la littérature a permis de mettre en évidence les mécanismes existants dans 

l’alliage Ti6Al4V, notamment de type displacif ou diffusif, et ce en considérant aussi bien le chauffage que 

le refroidissement. Cette mise en évidence n’a jamais été présentée telle quelle à ce jour, cela a nécessité 

de croiser de nombreux travaux dont les objectifs étaient très variés.  

La même approche sur les microstructures existantes pour l’alliage étudié, et notamment les valeurs de 

duretés, a également présenté un intérêt majeur. Notre travail démontre que ce paramètre seul ne peut 

être pris en compte pour distinguer les phases en présence dans l’alliage. 

La revue sur les modèles cinétiques a enfin permis de démontrer les limites des approches constantes 

quant aux procédés de fabrication additive. Ces limites sont autant liées aux conditions expérimentales 

initiales utilisées pour déterminer les paramètres identifiant les modèles, qu’à une compréhension 

insuffisante des mécanismes de transformation. 

La thèse de Master d’Elena Esteva (Esteva Fàbrega, 2018) «Microstructure prediction of Ti6Al4V 

Processed by Laser Cladding » a permis de montrer l’inadéquation des approches de simulation du style 

de « Crespo » (Crespo and Vilar, 2010), qui appliquent les modèles phénoménologiques classiques à la 

fabrication additive. Ces modèles, outre le problème du paramétrage, prennent mal en compte les effets 

spécifiques qui peuvent survenir au chauffage. Notons aussi que ces modèles considèrent le plus souvent 

des points critiques de transformations fixes, y compris pour les réactions avec diffusion sous variations 

rapides de la température. 

VIII.3.3. Transformations en phase solide dans le dépôt en cours de 

fabrication – introduction du concept de TTB 
Les histoires thermiques simulées permettent de suivre l’évolution de la température en des points 

d’intérêts (POIs). Les trois POIs choisis présentent des histoires thermiques différentes, en lien avec la 

stratégie de fabrication et leur localisation dans le dépôt. 

On considère en premier le cas du POI2, qui représente le point avec l’histoire thermique la plus complexe. 

Il se situe dans le fond de la cuvette, là où l’accumulation de chaleur est la plus significative. En partant de 

la revue de la littérature sur les transformations de phase, on dispose des outils pour comprendre ce qui 

se produit même en présence de gradients de température élevés. C’est ainsi qu’on parvient à fixer les 

conditions pour chaque type de transformation de phase, en incluant le cas du chauffage trop souvent 

ignoré.  
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Via un essai de remise en solution réalisé en laboratoire, les conditions pour avoir la transformation en 

phase  solide, avec recristallisation dans cette phase ont été vérifiées. Cette expérience supplémentaire 

est indispensable pour mettre en évidence l’absence de ce type de réaction pendant le procédé de 

fabrication.  

Le concept de TTB est défini. Il s’applique à des blocs temps caractéristiques des domaines où au moins 

une transformation de phase spécifique peut se produire. 

Plus simple, le cas de POI1 découle aisément du cas POI2. Il correspond à l’absence d’accumulation de 

chaleur, ce qui limite les interactions avec les couches antérieures. 

Le cas du POI3, situé au somment du dépôt, présente une singularité facilement identifiable via l’analyse 

basée sur le concept de TTB. En effet, on met en évidence la possibilité de changer de mécanisme de 

transformation de phase au cours d’un même refroidissement, et ce à cause du changement de la vitesse 

de refroidissement qui diminue pour devenir inférieure à la vitesse critique pour la transformation 

martensitique. 

L’analyse descriptive ci-dessus, faite à partir des histoires thermiques simulées est validée par l’analyse 

micrographique des zones considérées sur le dépôt (coupes). C’est ainsi qu’on met en évidence à l’échelle 

microscopique, l’existence de toutes les structures distinctes observées pour les 3 POIs. Le lien avec leurs 

duretés respectives explique comment des microstructures constituées de phases variées, ayant plus ou 

moins subies des transformations,  peuvent produire des duretés similaires, en étant toutefois très 

différentes. 

La Figure VIII-1 montre de quelle manière on procède pour élaborer l’organigramme final, qui tient compte 

des mécanismes des transformations de phases, en s’appuyant sur les blocs de type TTB. 

 
Figure VIII-1 : Passage du relevé des températures enregistrées dans le substrat en cours de fabrication du dépôt 
(stratégie HIE-CDTL) aux histoires thermiques simulées en plusieurs points du dépôt via l’utilisation du modèle 

thermique validé, avant l’élaboration du concept TTB, qui permet de générer un organigramme qui tient compte 
des mécanismes de transformations de phases dans chaque bloc, en considérant les CHT, TTT et CCT 
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VIII.4. Conclusions et perspectives  
On a établi un concept nouveau, nécessaire pour comprendre les transformations de phases et qui peut 

servir de base pour l’implémentation de modèles cinétiques corrigés pour s’adapter aux cinétiques 

présentes en fabrication additive. 

La prise en compte du concept de TTB permet enfin de considérer toutes les étapes du cycle thermique, 

en expliquant pour chacune d’elle, tous les mécanismes possibles en lien avec les transformations de 

phases. 

Au niveau des perspectives, outre l’implémentation de modèles cinétiques modifiés, à partir de plans 

expérimentaux adaptés (déjà en cours, avec dilatométrie rapide), on suit aussi la piste de la nano-

indentation pour aider à différencier les phases à une échelle plus fine, au contraire des duretés Vickers. 
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IX. CONCLUSION GÉNÉRALE 

IX.1. Rappel du contexte 
Les cylindres de laminoir à froid ou à chaud sont destinés à une application où les contraintes en service 

sont très complexes. Le procédé de laminage est en lui-même difficile à simuler, à cause de la nécessité 

de prendre en compte à la fois le comportement du cylindre mais aussi celui du matériau laminé et de 

l’environnement du laminage (température, lubrification, contraintes physico-chimiques, mécaniques, 

thermiques, etc.). En pratique, les fabricants de cylindres ont  développé différentes classes d’alliages afin 

d’obtenir les propriétés principales liées à chaque étage du train de laminoir. Les modifications d’alliages 

candidats s’opèrent relativement lentement, car il faut d’une part que les performances effectives lors 

du laminage soient améliorées par rapport aux alliages déjà existants, et d’autre part, que les coûts 

d’élaboration restent comparables. Les nouveaux alliages doivent de plus confirmer leur fiabilité en cours 

d’opération, et leur comportement en cas d’incident.  

C’est ce qui explique qu’un alliage tel que l’ICDP reste à ce jour la référence dans les dernières cages 

finisseuses des trains à bandes à chaud. Les autres étages ont connu des modifications majeures, mais les 

alliages utilisés tels que les HSS, semi-HSS ou HCS peuvent encore être optimisés. A cette fin, l’approche 

de la science de matériaux permet d’établir des corrélations procédés - microstructures – propriétés qui 

peuvent guider des évolutions futures, exploitant notamment des phases formées hors d’équilibre, dont 

certaines restent encore mal connues.  

Dans le même temps, le Ti6Al4V est d’un usage très répandu en aéronautique et aérospatiale. Cependant 

la qualification actuelle de ce matériau est liée à une routine d’élaboration bien éprouvée, telle que la 

coulée en lingot suivie de la mise à forme à chaud. Or l’usage de procédés de fabrication additive génère 

des microstructures complexes, qu’il convient de bien connaître afin de les adapter soit aux domaines 

d’application existants, soit à de nouveaux domaines.  

IX.2. Apports de la thèse 
On a montré dans la première partie de cet ouvrage comment en partant d’une macrostructure (mode 

de solidification et une taille de grains) imposée par un procédé de fabrication, on peut obtenir différentes 

microstructures qui vont influencer les propriétés mécaniques. On peut alors, à partir d’une 

caractérisation multi-échelle et pluridisciplinaire, identifier les paramètres métallurgiques qui sont les plus 

pertinents pour expliquer les phénomènes d’endommagement observés dans le matériau. 

L’établissement de corrélations micro-macro apparaît comme un outil indispensable à la compréhension 

du comportement des matériaux. Ces liens sont des plus utiles pour développer – de façon critique et 

raisonnée - les modèles  numériques  prédictifs (lois de comportement, modèle d’endommagement…) à 

implémenter pour que disposer  d’outils calculant  les  propriétés  finales  suite  au  mode  de fabrication. 

On a aussi montré dans la première partie de la thèse, à travers le développement de routines de 

traitements thermiques optimisés du point de vue métallurgique, dans quelles mesures ceux-ci pouvaient 

aider à homogénéiser une structure héritée d’un procédé d’élaboration. En l’occurrence, il est apparu que 

les ségrégations même mineures, qui apparaissent lors de la coulée conventionnelle ne sont pas 

nécessairement faciles à gommer par des traitements thermiques. Si le forgeage a montré qu’on pouvait 

plus facilement réduire l’échelle critique de la structure de solidification, en facilitant l’homogénéisation 

et la densification du matériau, la pièce massive brute de coulée s’avère plus difficile à homogénéiser par 

traitement thermique, même en se rapprochant du point critique qu’est le solidus. Ce faisant, cette 

situation démontre que seule une nouvelle fusion peut permettre de parvenir à un métal homogène, 

comme on l’a réalisé en ATD sur des échantillons de petite taille. A grande échelle, cela reste un défi 

majeur, qui représente aussi un coût non négligeable. En général, on procède par une métallurgie dite 



Étude des liens Procédés-Microstructures-Propriétés pour des Alliages hors équilibre (Aciers à outils et Ti6Al4V) 

Conclusion générale 83 
 

secondaire pour effectuer une nouvelle mise à nuance, en profitant aussi pour essayer de rendre la 

matière plus propre du point de vue du contenu inclusionnaire, un autre aspect qui est critique pour les 

propriétés mécaniques, comme cela a aussi pu être établi dans cette thèse. Mais cette réflexion sur la 

taille du volume critique admissible pour une nouvelle fusion qui permette à la fois d’affiner la structure 

de solidification en la maintenant propre au niveau inclusionnaire, établit naturellement le pont vers la 

fabrication additive, qui est abordée dans la seconde partie de l’ouvrage. En effet, les procédés 

d’impression 3D pour les métaux ont ceci en commun que c’est la taille réduite du bain de fusion, en 

comparaison avec la poche de coulée massive pour la fonderie classique, qui fait toute la différence, y 

compris pour les gradients thermiques élevés qui sont atteints. 

Dans la seconde partie de l’ouvrage consacré naturellement à la fabrication additive, on a montré à partir 

d’une analyse multi-échelles couplant la caractérisation expérimentale et la modélisation thermique par 

éléments finis, les liens entre les  propriétés mécaniques finales issue d’une microstructure fine et sa 

genèse. La prédiction de l’évolution de la microstructure pendant la fabrication additive s’appuie sur une 

description des mécanismes des transformations en phase solide. Cette démarche apparaît indispensable 

pour définir et calibrer les modèles cinétiques adaptés à la fabrication additive.  Cette  connaissance est  

un  pré requis  essentiel pour optimiser les paramètres de fabrication visant une  propriété  finale, associée  

à  une microstructure  bien  contrôlée. 

Au final, on note en travaillant sur deux familles d’alliages différentes, que la métallurgie reste un domaine 

particulier, où l’avancement des connaissances reste fortement tributaire de l’évolution historique d’un 

matériau donné, de son élaboration et de ses applications. Pour les aciers et fontes, le schéma de 

solidification, de même que les transformations en phase solide, peuvent déboucher sur des structures 

complexes, dont la plupart ont souvent été bien étudiées. Par contre dans le cas du Ti6Al4V uniquement 

constitué de deux phases à l’équilibre, d’importantes lacunes subsistent dans nos connaissances, 

notamment en ce qui concerne la transformation martensitique, ou la précipitation en phase solide dans 

l’intervalle intercritique. De telles lacunes résultent souvent des types de microstructure communément 

générés par les procédés classiques. 

En réalité, pour la plupart des alliages, le domaine hors équilibre reste encore un vaste champ 

exploratoire. Ceci s’applique tout particulièrement au phénomène de sursaturation qui conduit à la 

formation de phases dites métastables. Cette thèse a montré que certains procédés de coulée classique 

conduisent déjà à la formation de phases sursaturées telles que la troostite qui précipite pendant la 

coulée centrifuge. La fabrication additive est par excellence le procédé où le phénomène de sursaturation 

est le plus courant. Là où les conditions d’équilibre supposent un nombre limité de phases, ayant des 

compositions chimiques faciles à prédire, le domaine hors équilibre peut déboucher sur une multitude de 

phases métastables, dont certaines pourraient avoir des propriétés intéressantes, ouvrant la voie à de 

nouvelles applications. 
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X. PERSPECTIVES 
Les perspectives peuvent être abordées suivant deux angles de vue. Le premier concerne la continuité 

sur les thématiques mises en évidence dans ce travail. Le second angle est plus prospectif, avec une 

volonté de reconsidérer le triptyque de la science des matériaux. 

Les expertises au service de l’industrie offrent toujours l’occasion de croiser différentes disciplines pour 

répondre à des questions sur l’endommagement mécanique ou physico-chimique de pièces diverses, 

souvent soumises à des contraintes sévères et complexes16. L’approche de l’analyse multi-échelle comme 

outil de compréhension est donc toujours très utile à ce sujet, avec un intérêt pour différents alliages 

métalliques.  

La sursaturation dans le cas des aciers et fontes alliées est apparue comme le piégeage d’un atome 

interstitiel dans une matrice  ou , à haute température et sous un effet de vitesse, qui est plus ou moins 

facilité par la structure de la maille élémentaire, notamment sa distorsion par la présence de binôme 

d’atomes en substitution17. Ce piégeage conduit avec le refroidissement, à une désaturation marquée par 

la libération de l’atome interstitiel, qui se recombine avec d’autres pour former des carbures. La 

désaturation peut survenir plusieurs fois au sein de la même matrice, en fonction de la température, en 

lien avec la limite de solubilité de l’atome interstitiel. C’est notamment ce qui a été observé pour le grain 

austénitique du HCCS, dans lequel on observe en premier lieu la précipitation des carbures secondaires 

juste après la solidification, en refroidissement continu autour des 1000°C Une seconde désaturation 

donne lieu, ultérieurement, à la formation de la troostite granulaire, lors d’un pseudo-recuit autour de 

700°C18. 

La sursaturation est aussi présente dans la martensite, comme phénomène intrinsèque lié à l’absence de 

diffusion lors de la transformation à partir de la phase-mère, sous une vitesse de refroidissement 

supérieure à une valeur critique. Ce constat est autant valable pour les aciers et fontes alliées19, que pour 

l’alliage Ti6Al4V20, respectivement au départ de la phase  ou de la phase . Dans le cas de la martensite, 

la désaturation prend la forme d’une précipitation de carbures pour les aciers, et d’une décomposition 

pour le Ti6Al4V. Ces phénomènes peuvent survenir lors de traitements thermiques bien élaborés, ou en 

cours de fabrication. Les microstructures qui en résultent peuvent présenter des propriétés améliorées, 

comparativement aux structures brutes de coulée ou de fabrication additive. On a montré que le choix 

de la routine d’élaboration nécessitait aussi une bonne connaissance des propriétés des phases dans 

l’état brut de coulée/fabrication, et après traitements thermiques. 

Dans  cette  thèse, la sursaturation est apparue comme un état favorisant une multitude de phase dites 

métastables, qui sont distinctes des phases d’équilibre, et qui induisent des propriétés spécifiques. Le 

domaine hors équilibre qui est la référence en fabrication additive, apparaît donc comme un champ 

nouveau pour étudier la nature et les propriétés de ces « nouvelles » phases ; ainsi que leurs  applications. 

En considérant donc la sursaturation comme un paramètre à part entière, et en ayant connaissance des 

mécanismes qui pilotent l’endommagement, on peut décider de fixer d’abord la microstructure qui 

conviendra à une application donnée, avant de déterminer ensuite la méthode d’élaboration qu’il faudra 

suivre pour produire ladite microstructure. Il s’agit de l’approche du dimensionnement d’alliages (Bian et 

al., 2018; Cui et al., 2008; Imayev et al., 2007; Kang et al., 2009), appelée aussi l’ingénierie des 

                                                           
16 Voir Note sur les compétences en expertises (Annexes) 
17 Voir Articles #1, #3 et #4 
18 Voir Article #5 
19 Voir Articles #1, #2, #4 et #5 
20 Voir Articles #7 et #8 
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microstructures. Ce dernier concept intègre la variation de l’échelle d’analyse comme paramètre clé 

(DeHoff, 1999; Ledermueller et al., 2018). Donc, au lieu de subir les contraintes d’un procédé d’élaboration 

pour ensuite essayer par des post-traitements de produire les propriétés les plus favorables à ce procédé, 

on pourrait plutôt définir les caractéristiques métallurgiques les plus adéquates, pour trouver à rebours, 

la séquence de fabrication. Ce concept est désormais assez répandu dans différents alliages métalliques 

(Bian et al., 2018; Cui et al., 2008; Imayev et al., 2007; Kang et al., 2009). Les possibilités offertes par la 

fabrication additive devraient permettre d’étendre ce concept. 

Les collaborations scientifiques et l’essor de la fabrication additive ouvrent aussi un champ 

d’investigation idéal pour développer l’approche croisée. Ce domaine concerne des travaux en cours, sur 

de l’aluminium fabriqué par SLM21 et par WAAM22, des composites inox renforcés par des carbures et des 

aciers à outils produits par DED23 , du titane produit par DED, SLM et EBM24.  Les travaux en question font 

pour la plupart l’objet de thèses de doctorat menées en tutelle ou cotutelle au sein du service MMS. 

Comme chercheur sénior,  j’ai  une implication majeure dans  l’encadrement  des plus jeunes doctorants, 

notamment pour les aspects de caractérisation et de corrélations micro-macro. En outre de nombreuses 

collaborations sont menées avec l’unité MS²F, pour le volet numérique. 

Plus précisément, suivant les domaines du triptyque que sont les procédés, la caractérisation de 

microstructure et les propriétés, voici les pistes poursuivies… 

X.1. Procédés 
 Sur la solidification qui intervient dans les procédés, le constat de l’inadéquation entre les 

simulations thermodynamiques et les analyses en conditions hors équilibre faites en DTA, sont 

une piste à suivre, qui a déjà été discuté avec Thermo-Calc®. Il s’agit notamment de prévoir des 

essais pour parvenir à prédire correctement le premier solide dans les aciers, et aussi d’améliorer 

la prédiction des carbures de solidification, en particulier le carbure M2C. 

 Sur les transformations en phase solide, le champ d’investigation concerne autant la troostite que 

la martensite ou la bainite. Pour la troostite, sa présence dans l’espace intergranulaire a aussi été 

observée dans un alliage HSS obtenu par DED (A11), ce qui rappelle la nécessité de continuer à 

l’étudier25. Pour la martensite, il s’agit surtout de mieux l’étudier dans le cadre du l’alliage Ti6Al4V, 

et notamment de déterminer ses points critiques de transformation Ms et Mf. L’approche croisée 

entre DTA et dilatométrie qui a montré des résultats intéressants pour les aciers, sera utilisée dans 

ce cadre. Dans le cas de la bainite, sa caractérisation par mesures thermophysiques est aussi en 

cours, notamment pour la distinguer de la martensite. 

X.2. Caractérisation de la microstructure 
 Au niveau de la caractérisation microstructurale des phases, la microscopie électronique à 

balayage, en association avec diverses techniques connexes, restera une approche de choix. 

Suivant la méthode déjà établie sur un HSS et sur un acier inoxydable renforcé par des carbures 

et fabriqué par DED, la caractérisation de phases métastables combinera EBSD, EDX, et 

éventuellement DTA pour déterminer la température critique des phases concernées (Maurizi 

Enrici et al., 2020). 

                                                           
21 PhD J. Delahaye (en cours) 
22 Projets IAWATHA (InnovAtion en Wallonie par les TecHnologies Additives) et LongLifeAM 
23 PhD T. Maurici-Enrizi (en cours) 
24 Projet IAWATHA (en cours) 
25 Projet RECYLCLAD (2011 – 2016) - Fabrication de CYLindres bimétalliques par REchargement Laser (Laser cladding) 

d’aciers à outils optimisés sur axes REutilisables 
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 Sur l’identification et la quantification des phases, la technique de la nanoindentation qui n’a pas 

été présentée dans cette étude, a déjà fait l’objet de travaux notamment sur les composites inox 

renforcés par des carbures26, et sur le Ti6Al4V (Tchuindjang et al., 2019). Cette technique présente 

l’avantage de couvrir une échelle allant de quelques microns (donc la taille des grains en AM) à 

quelques nanomètres, cette dernière dimension permettant d’approcher les interfaces de phases 

(joints de lattes pour la martensite, ou fins précipités et matrices). La technique paraît aussi 

prometteuse pour une approche quantitative, via la réalisation de macro-grilles d’indentation, à 

partir du moment où on peut déterminer les propriétés des phases (dureté et module de Young) 

à faible échelle27. Les analyses en cours sur un HSS produit par DED sont prometteuses28. La 

technique est aussi intéressante pour la caractérisation à l’échelle locale, notamment pour 

identifier les zones affectées thermiquement dans les dépôts issus de la fabrication additive, 

comme cela a déjà été effectué pour l’alliage AlSi10Mg produit par fusion sélective au laser 

(Selective laser melting ou SLM) (Delahaye et al., 2019; Mertens et al., 2020).  

X.3. Propriétés  
 Concernant les propriétés, l’usure à température ambiante et à chaud fait désormais partie des 

domaines phares de l’unité. Outre la caractérisation d’alliages conventionnels, il y a celle d’alliages 

issus de la fabrication additive qui est réalisée régulièrement, avec des résultats intéressants 

(Hashemi et al., 2017). L’objectif n’est pas de reproduire les conditions de service des pièces dans 

leurs applications spécifiques, mais de mettre en évidence des mécanismes d’endommagement 

dont la compréhension est très utile pour  développer  des méthodes  prédictives. Une fois 

encore, les modèles thermomécaniques seront développés en collaboration avec les numériciens. 

X.4. Modélisation  
 Le modèle thermique présenté dans cette étude concernant l’alliage Ti6Al4V, a déjà été 

développé et validé à 2D pour l’acier HSS M4 produit par DED (Jardin et al., 2019). L’alliage 

composite 316L renforcé par des carbures WC a aussi fait l’objet d’une simulation 2D par l’équipe 

MS²F, qui permet de restituer l’histoire thermique en tout point du dépôt DED (Fetni et al., 2020). 

 L’extension au modèle thermique 3D du HSS M4 produit par DED, ainsi que sa modélisation 

thermomécanique qui inclut les transformations de phases et les contraintes, fait déjà  l’objet 

d’une autre thèse menée au sein du service MS2F29.  Une telle extension est aussi envisagée pour 

les composites DED en inox renforcés par des carbures.  

 Au niveau des modèles cinétiques, le concept TTB élaboré à partir du procédé DED sur Ti6Al4V 

fixe la base pour la prédiction des  phases finales30. Ce travail se fera en collaboration avec les 

équipes de numériciens. 
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. ANNEXE 2 : LISTE DE PUBLICATIONS SCIENTIFIQUES DE L’AUTEUR – ARTICLES 

DE JOURNAUX 

.  

 

 

Publications et ouvrages de Jérôme Tchoufang Tchuindjang [u182995] 

Légende , , etc: texte intégral du document disponible en Open Access , , etc: texte 
intégral du document disponible en accès restreint. (Article #X et Chapitre Y, utilisés dans la thèse)  

. Thèses et mémoires 

. Mémoire de DEA 
Effet des inclusions et des carbures sur les propriétés mécaniques dans des alliages Fe-Cr-C-X : 
application à la rupture en fatigue. (2004) 
https://explore.lib.uliege.be/permalink/32ULG_INST/1iujq0/alma990016313940502321 

. Articles dans des revues scientifiques avec peer reviewing 

. À portée internationale 
En tant que premier ou dernier auteur 

 
Maurizi-Enrici, T., Mertens, A., Sinnaeve, M., & Tchuindjang, J. T. (2019). Elucidation of the solidification 
sequence of a complex graphitic HSS alloy under a combined approach of DTA and EBSD analyses. Journal 
of Thermal Analysis and Calorimetry, 1(15). (Chapitres I, II, III et X) 
http://hdl.handle.net/2268/241632 

 
Paydas, H., Mertens, A., Carrus, R., Lecomte-Beckers, J., & Tchuindjang, J. T. (2015). Laser cladding as 
repair technology for Ti6Al4V alloy: Influence of building strategy on microstructure and hardness. 
Materials and Design, 85, 497-510. (Article #6) 
http://hdl.handle.net/2268/183796 

 
Tchuindjang, J. T., Neira Torres, I., Fores, P., Habraken, A., & Lecomte-Beckers, J. (2015). Phase 
Transformations and Crack Initiation in a High-Chromium Cast Steel Under Hot Compression Tests. Journal 
of Materials Engineering and Performance, 24(5), 2025-2041. (Article #5) 
http://hdl.handle.net/2268/179263 

 
Lecomte-Beckers, J., Sinnaeve, M., & Tchuindjang, J. T. (2012, February). Current Developments of Alloyed 
Steels for Hot Strip Roughing Mills : Characterization of High-Chromium Steel and Semi-High Speed Steel. 
Iron and Steel Technology, 33-40. (Article #4) 
http://hdl.handle.net/2268/121453 

 
Lecomte-Beckers, J., & Tchuindjang, J. T. (2011). Study of the origin of the unexpected pearlite during the 
cooling stage of two cast high-speed steels. Solid State Phenomana, 172-174, 803-808. (Article #3) 
http://hdl.handle.net/2268/95529 

 
Lecomte-Beckers, J., & Tchuindjang, J. T. (2009). Structural investigation of solidification and heat 
treatments influence on High Alloyed Cast Irons Grades with Nb-V-Ti Additions. Defects and diffusion 
forum, 289-292, 77-86. (Article #2) 

https://explore.lib.uliege.be/permalink/32ULG_INST/1iujq0/alma990016313940502321
http://hdl.handle.net/2268/241632
http://hdl.handle.net/2268/183796
http://hdl.handle.net/2268/179263
http://hdl.handle.net/2268/121453
http://hdl.handle.net/2268/95529
http://orbi.ulg.ac.be/
http://www.ulg.ac.be/
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http://hdl.handle.net/2268/18896 

 
Tchuindjang, J. T., & Lecomte-Beckers, J. (2007). Fractography survey on high cycle fatigue failure: Crack 
origin characterisation and correlations between mechanical tests and microstructure in Fe-C-Cr-Mo-X 
alloys. International Journal of Fatigue, 29(4), 713-728. (Article #1) 
http://hdl.handle.net/2268/24845 

 
Lecomte-Beckers, J., & Tchuindjang, J. T. (2005). Use of Microscopy for identification of complex MC, 
M2C, M6C, M7C3 and M23C6 carbides in high speed-steels. Imaging and Microscopy, 2, 48-49.  
http://hdl.handle.net/2268/24887 
 
En tant que co-auteur 

 
Ganou Koungang, B. M., Ndapeu, D., Tchuindjang, J. T., Wenga Ntcheping, B., Tchemou, G., Bistac, S., 
Njeugna, E., & Courard, L. (2020). Influence of temperature on the creep behaviour by macroindentation 
of Cocos nucifera shells and Canarium schweinfurthii cores (bio-shellnut wastes in Cameroon). Materials 
Research Express, 7(10), 14.  
http://hdl.handle.net/2268/251570 

 
Mertens, A., Delahaye, J., Dedry, O., Vertruyen, B., Tchuindjang, J. T., & Habraken, A. (2020). 
Microstructure and Properties of SLM AlSi10Mg: Understanding the Influence of the Local Thermal 
History. Procedia Manufacturing, 47, 1089-1095. (Chapitre X) 
http://hdl.handle.net/2268/245024 

 
Maurizi-Enrici, T., Dedry, O., Boschini, F., Tchuindjang, J. T., & Mertens, A. (2020, May 28). Microstructural 
and Thermal Characterization of 316L+WC Composite Coatings obtained by Laser Cladding. Advanced 
Engineering Materials. (Chapitre X) 
http://hdl.handle.net/2268/247752 

 
Delahaye, J., Tchuindjang, J. T., Lecomte-Beckers, J., Rigo, O., Habraken, A., & Mertens, A. (2019). 
Influence of Si precipitates on fracture mechanisms of AlSi10Mg parts processed by Selective Laser 
Melting. Acta Materialia, 175, 160-170. (Chapitre X) 
http://hdl.handle.net/2268/236982 

 
Tomé Jardin, R. A., Tchuindjang, J. T., Duchene, L., Tran, H. S., Hashemi, S. N., Carrus, R., Mertens, A., & 
Habraken, A. (2019). Thermal histories and microstructures in Direct Energy Deposition of a High Speed 
Steel thick deposit. Materials Letters, 236, 42-45. (Chapitre X) 
http://hdl.handle.net/2268/229743 

 
Tran, H. S., Tchuindjang, J. T., Paydas, H., Mertens, A., Tomé Jardin, R. A., Duchene, L., Carrus, R., Lecomte-
Beckers, J., & Habraken, A. (2017). 3D thermal finite element analysis of laser cladding processed Ti-6Al-
4V part with microstructural correlations. Materials and Design, 128, 130-142. (Article #7) 
http://hdl.handle.net/2268/210584 

 
Neira Torres, I., Gilles, G., Tchuindjang, J. T., Flores, P., Lecomte-Beckers, J., & Habraken, A. (2017). FE 
modeling of the cooling and tempering steps of bimetallic rolling mill rolls. International Journal of 
Material Forming, Volume 10(Issue 3), 287–305. (Chapitre V) 
http://hdl.handle.net/2268/194318 
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Hashemi, S. N., Mertens, A., Montrieux, H.-M., Tchuindjang, J. T., Dedry, O., Carrus, R., & Lecomte-Beckers, 
J. (2017). Oxidative wear behaviour of laser clad high speed steel thick deposits: influence of sliding speed, 
carbide type and morphology. Surface and Coatings Technology, 315, 519-529. (Chapitre X) 
http://hdl.handle.net/2268/207848 

 
De Baere, K., Verstraelen, H., Willemen, R., Smet, J.-P., Tchuindjang, J. T., Lecomte-Beckers, J., Lenaerts, 
S., Meskens, R., Jung, H. G., & Potters, G. (2017). Assessment of corrosion resistance, material properties, 
and weldability of alloyed steel for ballast tanks. Journal of Marine Science and Technology, 22(1), 176-199.  
http://hdl.handle.net/2268/203103 

 
Neira Torres, I., Gilles, G., Tchuindjang, J. T., Lecomte-Beckers, J., sinnaeve, M., & Habraken, A. (2014). 
Study of residual stresses in bimetallic work rolls. Advanced Materials Research, 996, 580-585.  
http://hdl.handle.net/2268/171571 

 
Lecomte-Beckers, J., Tchuindjang, J. T., Pirard, E., & Breyer, J.-P. (2003). Development of a new high-speed 
steel with optimized carbide composition for mill rolls. Stalʹ, 2, 88-92.  
http://hdl.handle.net/2268/20389 

. Ouvrages 
3.b. En tant qu’éditeur scientifique ou directeur de publication 

 
Lecomte-Beckers, J., & Tchuindjang, J. T. (Eds.). (2011). Proceedings of the international conference 
Abrasion 2011 (Abrasion Wear Resistant Alloyed White Cast Irons For Rolling and Pulverizing Mills), 4th 
Edition. Liège, Belgium: ULg-Service MMS.  
http://hdl.handle.net/2268/112806 
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. ANNEXE 3 : COURT CV SCIENTIFIQUE (EXPERTISES) 
 

Ingénieur de recherches sur conventions et projets (1998 à présent) 

 Chercheur métallurgiste chargé de la caractérisation des microstructures en lien avec les procédés 

d’élaboration et les propriétés. Etablissement de corrélations et rédactions de rapports techniques. 

 Participations à des conférences scientifiques (plus d’une trentaine) 

 Quinzaine de projets divers (RW, FEDER, FWB, PAI, etc.) avec collaboration universitaire et 

parrainage industriel, souvent en parallèle. Durée variable (6 mois à 3 ans) 

 Thématiques variées, en métallurgie et en mécanique (Liste non exhaustive) 
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Collaborateur scientifique (2003 à présent) 

 Encadrement de stages et TFEs en lien avec projets de recherches 

 Participation à des travaux dans le cadre de PhD (appui en Sciences de matériaux) 

 

 

Expert scientifique pour diagnostic de rupture ou de corrosion (1999 à présent) 

 Laboratoire MMS est actif depuis environ 25 ans, dans le conseil et les analyses de pièces métalliques 

et/ou de composants mécaniques sinistrés avant ou au cours leur mise en service. L’auteur a démarré 

les expertises en 1999 (un an après l’intégration à l’unité). 

 Travail réalisé à la demande d’un client externe (entreprise ou particulier, utilisateur final ou 

fournisseur), à la demande d’un autre laboratoire universitaire (complément d’études), ou via un 

expert judiciaire auprès d’un tribunal (cas de litige entre plusieurs intervenants).  

 Délivrable de type rapport d’analyses (fixant le scénario de l’endommagement ou posant son 

hypothèse la plus probable) ou avis scientifique (étude bibliographique ou état de l’art) 

 Plus de deux cents (200) études réalisées, sur les vingt dernières années, à destination de tous les 

types d’entreprises (multinationales, GE, PME, TPE, etc.), des particuliers, ou de médias 
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