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Retour au diagramme d’Ellingham

CHAPITRE IV. L’ACIER
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Figure IV-7 – Diagramme d’Ellingham.
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(voir page 170 du polycopié Métaux et Alliages)

Chapitre 4 – Métaux et Alliages – Fe  - 4

Le fer est abondant, représentant 5% de 
l’écorce terrestre.

Ses oxides sont moins stables (et donc moins 
difficiles à séparer en métal et oxygène) que 
ceux de l’aluminium: les oxides du fer sont 
dans le rectangle rouge; la diaposiEve 
suivante les montre en détail. 
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Figure IV-7 – Diagramme d’Ellingham.
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Chapitre 4 – Métaux et Alliages – Fe  - 6

Si on regarde en détail (voir diapo suivante) 
on voit que les oxides du fer sont aussi moins 
stables que ceux du carbone: le carbone 
(bois, charbon de bois, coke) peut donc être 
utilisé pour réduire les oxides du fer.

C’est par réduction au carbone que le fer a 
pratiquement toujours été produit.
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Le carbone peut donc réduire les oxydes du 
fer; par contre l’extraction du fer à partir de 
son  minerai est plus difficile que celle du 
cuivre non seulement car ses oxydes sont 
plus stables, mais aussi car le point de fusion 
du fer (1’538°C) dépasse de loin celui du 
cuivre (1’084°C). 

Bien que le fer puisse être trouvé à l’état natif 
(les météorites sont généralement riches en 
fer et nickel), la production du fer a donc 
commencé plus tardivement que celle du 
cuivre: l’âge du fer commence vers 1’500 av. 
JC (vs. environ 3’500 av. JC pour l’âge du 
bronze). 



Extraction du fer
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Du fait du haut point de 
fusion du fer, les méthodes de 
producEon du fer ont varié 
fortement avec le temps et le 
lieu géographique. Ici une 
forge à l’époque de la 
Renaissance: on voit (D) le fer 
être extrait mécaniquement à 
l’état solide d’une masse de 
fer solide mélangé à des 
scories, puis mis en forme et 
trempé. 

CHAPITRE I. INTRODUCTION

Figure I-4 – Forge au 16e siècle.
Source: Agricola, De Re Metallica, 1556.

méthodes pour extraire différents métaux, les mouler selon diverses techniques comme celle de la
cire perdue et les former à l’état solide selon plusieurs procédés comme le forgeage ou le tréfilage.

Cet état de l’art fut consigné dans des livres, grosso modo sous forme d’une série de recettes
(et parfois de superstitions), près de 1123 par un moine Bénédictin qui signa sous le pseudonyme
de Theophilus le Schedula Diversum Artium (Traité des Arts Divers). Ensuite parurent deux livres
pendant la Renaissance, le de la Pirotechnia de Biringuccio, publié en 1540, et le de Re Metallica

de Agricola (publié à Bâle par l’éditeur d’Erasme, dont Agricola était l’ami, et dont le traducteur
en anglais, H.H. Hoover, est bien le président américain du même nom) — dont sont extraites les
images de la figure I-4. Ces deux livres furent pendant longtemps des références de base pour l’art
métallurgique.

Des explications furent aussi cherchées pour les phénomènes sous-jacents à cet art, mais celles-ci
étaient souvent basées sur la théorie de la matière d’Aristote, laquelle considérait quatre éléments,
la terre, l’eau, l’air et le feu, et attribuait les changements dans les propriétés des matériaux à des
changements dans leur combinaison de ces qualités. Cette approche fournit un guide aux alchimistes
du temps, mais procura peu d’aide à l’élucidation des mécanismes gouvernant les propriétés, très
variables et complexes, des métaux et alliages.

Le professeur Cyril Stanley-Smith (1960) retrace la naissance de la métallurgie en tant que
science centrée sur la compréhension et l’optimisation des propriétés et de l’élaboration des métaux
et alliages, par l’histoire de la métallographie, voulant dire des méthodes d’observation visuelle de
leur structure interne. L’observation à l’œil nu de la structure des métaux était déjà utilisée par les
artisans qui produisaient les lames des sabres en acier de Damas, ou les épées de Samouraï au Japon.
Le microscope optique permit plus tard d’améliorer sensiblement la capacité d’étudier la structure
interne des métaux. Celui-ci fit son apparition au début du XVIIe siècle, et fut utilisé pour observer
les métaux par plusieurs hommes de science de ce temps. Un des plus notables d’entre eux était
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Figure IV-9 – Aciérie (suite).
Source: L’acier, document fait en partie d’extraits du magazine TDC, numéro spécial mai 1991, édité par le CNDP et Usinor-Sacilor, France, 1995.

B. PRODUCTION

Fig. 3. Schematic diagram of the iron blast furnace indicating some of the chemical reactions (3).

1
4
2

Figure IV-6 – Diagramme schématique d’un haut fourneau, avec quelques différentes réactions
chimiques ayant lieu et leur enthalpie �H, correspondant à la chaleur dégagée (�) ou consom-
mée (+).
Source: R.E. Kirk, Encyclopedia of Chemical Technology Vol. 16, 4th Edition, Wiley Interscience, New York, 1991.

atteint typiquement 1’800–2’200 �C dans sa partie la plus chaude, figure IV-5. À la base du proces-
sus chimique global est le fait qu’à température élevée ces oxydes gazeux du carbone, surtout CO,
ont une stabilité plus élevée que les oxydes du fer. Ceci peut être vu sur le diagramme d’Ellingham
en figure IV-7. Par définition, ce diagramme donne l’énergie libre de formation de divers oxydes en
fonction de la température, normalisée pour une mole d’oxygène O2 : plus la courbe d’un oxyde
est basse, plus celui-ci est stable. On voit bien que les courbes pour CO et CO2 (tracées ici pour
des pressions partielles de gaz de 1 atmosphère) sont situées en-dessous de celles des divers oxydes
du fer : ces gaz réduisent donc les oxydes du fer en métal. Tout autre oxyde moins stable que le
plus stable de ces gaz à ces températures est aussi réduit : MnO, SiO2, P2O5 (situés au-dessus de
la courbe de l’oxyde CO vers 2’000 �C) — mais pas CaO, Al2O3 ou MgO, lesquels sont plus stables
que CO ou CO2, figure IV-7.

Les réactions précises ayant lieu dans le haut-fourneau sont nombreuses et relativement com-
plexes (voir figure IV-6 pour les réactions principales). Les divers oxydes du fer sont réduits par
étapes (tout en tombant dans le haut-fourneau), alors que le carbone est progressivement oxydé
(d’abord sous forme solide, puis sous forme gazeuse, donc pour finir en montant dans le haut-
fourneau) :

Fe III
2 O3 Fe II,III

3 O4 Fe IIO Fe (IV-3)

Ainsi, à la partie supérieure du haut-fourneau ont lieu les réactions de réduction partielle des
oxydes de fer en FeO par CO, puis plus bas la réduction de l’oxyde FeO en Fe par CO et par C.
Aux parties supérieures où ont lieu ces premières réactions de réduction, les produits de réaction
restent solides et descendent vers le bas du haut-fourneau. Ce n’est que quand la gangue et le métal
atteignent la partie la plus chaude du haut-fourneau qu’ils fondent ; dès lors, ils coulent rapidement
vers le bas du haut-fourneau pour s’y accumuler. Pendant sa descente, le métal fondu contacte le
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De nos jours le minerai est 
réduit par le charbon dans un 
haut-fourneau (blast furnace).

Le produit en est la fonte (cast 
iron, pig iron), fer fondu riche 
en carbone, dont le point de 
fusion est bien plus bas que 
celui du fer ou des aciers (vers 
1200°C).

Extraction du fer

Deux diapos suivantes: 

Chapitre 4 – Métaux et Alliages – Fe  - 10
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Puis la fonte est transformée en 
acier; depuis l’invention (en 1856 
par Bessemer) du procédé qui 
porte son nom, cela est fait en 
soufflant de l’air (aujourd’hui de 
l’oxygène) dans la fonte liquide. 
La combustion du carbone dissout 
dans le fer fondu (i) réduit la 
teneur en carbone: la fonte est 
transformée en acier, et (ii) 
maintient le métal à l’état liquide 
malgré l’augmentation de son 
liquidus, ce grâce à la chaleur 
dégagée par la combustion.

Air (et donc O2)

A. UN PEU D’HISTOIRE

Figure I-6 – Convertisseur Bessemer mobile.
Source: H. Bessemer, Sir Henry Bessemer, F.R.S An autobiography ; With a Concluding Chapter, Maney Materials
Science, 1989.

(Ewing et Rosenhain 1899), ou l’éxistance de la recristallisation. Le fer et ses alliages étaient, vu
l’importance de l’acier, au centre des préoccupations de la discipline naissante ; ainsi, on distinguait
entre métallurgie ferreuse et métallurgie non ferreuse — cette distinction a maintenant disparu.
Le fer et ses alliages formant, comme nous le verrons par la suite, un des systèmes d’alliage les
plus riches et les plus complexes qui soient, il est un peu ironique, comme le note C. Stanley-Smith
(1960), que la discipline ait ainsi commencé avec un de ses problèmes les plus compliqués.

Vers 1890, la métallurgie était ainsi devenue une discipline de plein droit ; cependant, en étaient
absents un grand nombre de ses thèmes actuels (mécanique de la rupture, théorie des transforma-
tions de phase, etc), ainsi que nombre de ses outils présents. La métallurgie était aussi beaucoup
plus fortement centrée sur la chimie il y a un siècle. Le terme de métallurgie physique, englobant
les nombreux aspects non chimiques de la discipline, fut inventé en 1914 par Walter Rosenhain
lors de la publication de son monographe An Introduction to Physical Metallurgy, un des deux
premiers livres traitant ce sujet, l’autre étant de Tamman et datant de la même année. Depuis, la
métallurgie a connu un développement et un essor considérables, avec par exemple la découverte
de la diffraction des rayons X et celle du durcissement structural, et plus tard celles de la dislo-
cation, de la mécanique de la rupture ou du microscope électronique, pour ne citer que quelques
développements principaux.

La métallurgie constitue de nos jours une des branches principales, la plus ancienne, de la Science
et du Génie des Matériaux, discipline plus vaste et à présent cohérente bien qu’encore relativement
neuve. Toutes les branches de cette discipline ont ceci de commun qu’elles se préoccupent tant de
l’élaboration que des propriétés des matériaux, avec pour point central l’étude et l’optimisation de
leur élaboration et de leur microstructure. Cette dernière constitue ainsi une finalité principale de
l’élaboration, une cause principale des propriétés, et une caractéristique propre fondamentale de
tout matériau ; à ce titre, la microstructure forme un point focal de la métallurgie — et donc de ce
cours. C’est l’émergence de ce point focal comme objet d’étude principal qui différencie peut-être
le plus fortement la métallurgie moderne de ce qu’elle était autrefois.
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Conver0sseur (ici une 
cornue Bessemer )

Poche

Lingotière

Fonte

Acier

Note: dans un conver/sseur industriel une “scorie” (slag), 
faite d’oxydes liquides, flo>e au-dessus du métal liquide (pour 
le protèger et réguler sa composi/on) 



Panorama d’aciéries intégrée (A) 
ou électrique (A’) (source: Sacilor Sollac)
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Figure IV-9 – Aciérie (suite).
Source: L’acier, document fait en partie d’extraits du magazine TDC, numéro spécial mai 1991, édité par le CNDP et Usinor-Sacilor, France, 1995.
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Ces deux voies (aciérie intégrée et 
aciérie électrique) sont les principales 
uElisées de nos jours. Il existe d’autre 
procédés d’élaboraEon des aciers 
(Vacuum Arc RemelEng pour les aciers 
complexes par exemple) et la réducEon 
du minerai par l’hydrogène, donc sans 
combusEon de carbone, vient d’être 
mise en route en Suède, en 2021.
h^ps://cen.acs.org/environment/gree
n-chemistry/steel-hydrogen-low-co2-
startups/99/i22

https://cen.acs.org/environment/green-chemistry/steel-hydrogen-low-co2-startups/99/i22
https://cen.acs.org/environment/green-chemistry/steel-hydrogen-low-co2-startups/99/i22
https://cen.acs.org/environment/green-chemistry/steel-hydrogen-low-co2-startups/99/i22
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Déjà pur, le fer pur est 
complexe: il subit deux 
transformaEons allotropiques 
(CC à CFC à CC), et est 
ferromagnéEque en-dessous 
du point de Curie.

Le fer cubique centré est 
nommé Ferrite (a ou d)

Le fer cubique faces centrées 
est nommé Austénite (g)

Le fer pur

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-1 – Courbe calorimétrique qui montre les transformations de l’élément Fe lors de la
chauffe et du refroidissement.
Source: A.C. Reardon, Metallurgy for the Non-Metallurgist, 2nd Edition, ASM International, U.S.A., 2011.

↵ en dessous de 912 �C (la transition des propriétés magnétiques du fer ↵ à la température de
Curie, égale à 768 �C pour le fer pur, a fait que l’on croyait autrefois qu’une autre forme, nommée
�, existait, d’où le manque actuel de cette lettre dans la succession des phases), figure IV-1. Les
deux phases cubiques centrées ↵ et � s’appellent ferrite, alors que la phase cubique face centrées �
s’appelle l’austénite.

La stabilité de son oxyde étant moindre que celle de l’aluminium, le fer coûte moins à extraire
en termes d’énergie : une tonne d’aluminium nécessite 280 GJ pour être extraite de son oxyde,
alors qu’une tonne de fer n’en nécessite que 55GJ. Le cuivre, lui, nécessite environ 140 GJ, cette
valeur élevée découlant non de la stabilité de son oxyde ou de son sulfure (lesquelles sont faibles)
mais de la rareté comparative du métal, laquelle fait que son extraction consomme de l’énergie lors
des opérations de concassage, tri et séparation de la gangue. Abondance et faible coût d’extraction
combinés font donc du fer un métal très économique.

Sur le plan de la résistance à la corrosion, on sait que le fer est attaquable par les solution
aqueuses, surtout acides. Il « rouille », se couvrant d’un oxyde qui reste perméable et n’empêche
donc pas la continuation de l’attaque. Sa résistance à la corrosion est ainsi bien moindre que celle
de l’aluminium, lequel est comme nous l’avons vu protégé par son propre oxyde, ou que celle du
cuivre, dont la stabilité inhérente face à l’oxygène est plus grande que celle du fer.

A.2 L’acier

En pratique le fer est presque toujours allié : il contient au moins un peu de manganèse ainsi
qu’un peu d’azote, et aussi du carbone. Un alliage de fer contenant moins de 2%pds de carbone est
par définition un acier ; la vaste majorité des alliages du fer sont de l’acier de teneur en carbone
inférieure à 1.2%pds environ. Si l’alliage contient plus de 2%pds de carbone, on le nomme alors
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Le carbone dans le fer solide
CHAPITRE IV. L’ACIER

(a) Structure cubique à faces cen-
trées.

(b) Structure cubique centrée.

Figure IV-17 – Sites interstitiels dans les structures cfc et cc.
Source: K.H. Grote, E.K. Antonsson, Springer Handbook of Mechanical Engineering, Volume 10, Springer, 2009.

Table IV-2 – Tailles des sites interstitiels selon la structure cristalline.

Rayon Rayon
Structure Site (relatif) (pour le fer)

cc tétraédrique 0.29 0.37 Å
octaédrique 0.15 0.19Å

fcc tétraédrique 0.23 0.28Å
octaédrique 0.41 0.51Å

la production de fil, par exemple, mais mènerait à une déformation insuffisante pour des produits
longs à section relativement grande.

Cette nécessité de produire une microstructure fine dicte dans une grande mesure la voie d’éla-
boration, en coulée suivie de déformation, des métaux corroyés. En particulier, on notera que
plus la structure de solidification est fine, moins elle nécessite de déformation en aval. Or, plus la
barre coulée est petite, plus elle peut être refroidie rapidement et donc plus sa structure de coulée
peut être rendue fine. Les grandes transformations des voies d’élaboration des métaux et alliages
sont largement dictées par cette compétition entre affinage de la microstructure induit pendant
la solidification (ce qui demande de couler de petites sections) et/ou pendant la déformation (ce
qui demande de couler une section suffisamment grande puisqu’elle devra être déformée et donc
réduite pendant la mise en forme). Cette compétition couplée à l’amélioration des procédés de
coulée se traduit par le passage de la coulée de grands lingots soumis à une grande déformation par
laminage en phase solide, à celle de brames ou blooms de plus petite section, à structure initiale
plus homogène et plus fine et nécessitant de ce fait moins de déformation à structure suffisamment
finale également homogène et fine. C’est aussi ainsi que les recherches portent actuellement sur la
production par solidification rapide, entre deux rouleaux de métal refroidis par exemple (« twin
roll casting ») de métal encore plus mince, à structure de solidification encore plus fine que celle
des brames, et nécessitant de ce fait à son tour bien moins de déformation en phase solide. Pour
l’acier, cette approche fait depuis deux décennies environ l’objet de travaux de développement de
grande envergure.

C Propriétés générales des aciers non alliés

C.1 Les interstitiels carbone et azote et leur influence

Comme nous l’avons vu plus haut, le carbone et l’azote sont des éléments interstitiels, qui se
logent entre les atomes de fer. Or les sites interstitiels du fer dépendent de sa structure cristalline.
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Les atomes de carbone étant 
ne>ement plus pe0ts que ceux du 
fer (presque de moi0é) ils se logent 
dans les sites inters00els laissés 
entre les atomes de fer – au  lieu de 
se loger sur les sites atomiques du 
fer comme c’est le plus souvent le 
cas dans les solu0ons solides. 

En d’autres  mots, ils forment avec le 
fer une solu0on solide d’inser(on
(inters00al solid solu0on) et non de 
subs(tu(on (subs0tu0onal solid 
solu0on).

Chapitre 4 – Métaux et Alliages – Fe  - 17
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Le carbone dans le fer solide

De ceci il résulte que la diffusion du carbone dans le fer est nettement plus rapide, et ce 
de plusieurs ordre de grandeur, que dans les solutions solides de substitution. La raison en 
est que les atomes en solution solide de substitution ne peuvent changer de place que lors 
du passage d’un sites atomique vide (= une lacune, vacancy) au sein du réseau cristallin, 
alors qu’un atome sur un site interstitiel est entouré de sites vides.

De ce fait, aux vitesses de refroidissement (ou de chauffe) usuelles il n’y a pas de 
ségrégation mineure du carbone dans l’acier ou la fonte; sauf chauffe ou refroidissement 
très rapide, on voit ce que prédit le diagramme de phase pour ce qui concerne les 
transformations des alliages Fe-C.

Voyons donc le diagramme fer-carbone.



Le diagramme de phase Fe-C

D. LE SYSTÈME FE-C

(a) Diagramme de phases du système Fe-C. Les lignes pleines sont pour le système Fe-Fe3C (fer-cémentite),
les lignes en traitillés pour le système Fe-C (fer-graphite)
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[%pds C]

↵-Fe 0 à 0.021
�-Fe 0 à 2.1
�-Fe 0 à 0.09
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(b) Composition des phases
du système Fe-C stable.

Phase Composition
[%pds C]

Martensite < 2
Fe4C 5.1

Fe3C (✓) 6.7
Fe5C2 (�) 7.9

Fe7C3 8.4
Fe2C (⌘, ") 9.7

(c) Composition des phases du sys-
tème Fe-C métastable.

Figure IV-25 – Diagramme de phase d’équilibre du système Fe-C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Les aciers contiennent jusqu’à 2.1% de 
carbone 
(en théorie; ≈ 1.2 en pratique)

Au-delà de 2.1% de carbone on a une 
fonte.
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(a) Diagramme de phases du système Fe-C. Les lignes pleines sont pour le système Fe-Fe3C (fer-cémentite),
les lignes en traitillés pour le système Fe-C (fer-graphite)
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Figure IV-25 – Diagramme de phase d’équilibre du système Fe-C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Le carbone combiné au fer solide peut

- être en soluEon solide; notez la bien plus 
grande solubilité du carbone dans l’austénite

- prendre la forme de carbure Fe3C 
(cémen/te) ou de graphite. 

Le graphite est thermodynamiquement la 
forme stable; la cémenEte est cependant 
observée dans les aciers. On voit les deux 
dans les fontes (grises si elles conEennent du 
graphite; blanches si elles conEennent de la 
cémenEte).

Le diagramme de phase Fe-C

D. LE SYSTÈME FE-C

(a) Diagramme de phases du système Fe-C. Les lignes pleines sont pour le système Fe-Fe3C (fer-cémentite),
les lignes en traitillés pour le système Fe-C (fer-graphite)

Phase Composition
[%pds C]

↵-Fe 0 à 0.021
�-Fe 0 à 2.1
�-Fe 0 à 0.09
C 100

(b) Composition des phases
du système Fe-C stable.

Phase Composition
[%pds C]

Martensite < 2
Fe4C 5.1

Fe3C (✓) 6.7
Fe5C2 (�) 7.9

Fe7C3 8.4
Fe2C (⌘, ") 9.7

(c) Composition des phases du sys-
tème Fe-C métastable.

Figure IV-25 – Diagramme de phase d’équilibre du système Fe-C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Figure IV-25 – Diagramme de phase d’équilibre du système Fe-C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Les aciers Fe-C ont donc transité par un 
état où ils ont été composés de 100% 
d’austénite.

Les fontes voient par contre une étape 
de solidificaEon eutecEque et ne sont 
jamais composés de 100% d’austénite.

Leurs températures de fusion sont en 
outre bien plus basses que celles des 
aciers (d’où leur nom).

D. LE SYSTÈME FE-C

(a) Diagramme de phases du système Fe-C. Les lignes pleines sont pour le système Fe-Fe3C (fer-cémentite),
les lignes en traitillés pour le système Fe-C (fer-graphite)
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Figure IV-25 – Diagramme de phase d’équilibre du système Fe-C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Avec 0.77 ≈ 0.8 %C l’acier a la composition eutectoïde. Comme un eutectique, un 
eutectoïde est un composé de deux phases ayant formé simultanément, côte à côte pour 
répartir rapidement les atomes entre les deux phases de composition différente. 
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L’acier eutectoïde: Fe-0.77%C (pds)

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-30 – Germination (a) et croissance (b) de perlite ; image SEM (c) d’une colonie de
perlite en train de croître sur une plaque de cémentite (extraite par dissolution).
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

celles que l’on observe sur le nacre des coquillages (aussi composé de fines plaquettes). La perlite
croît par germination aux joints de grains de la phase mère �, vers l’intérieur des grains de cette
phase, en colonies dans lesquelles les plaquettes ont une même orientation du fait d’avoir germiné
et crû collaborativement, figure IV-31. La microstructure finale est ainsi une succession de régions
dans lesquelles les plaques de perlite sont plus ou moins parallèles ; un exemple typique est donné
en figure IV-32. Un paramètre important de la microstructure perlitique est donc l’espacement
interlamellaire �, un autre en est la taille des colonies, cette dimension étant reliée indirectement à
l’ancienne taille de grains de la phase � puisque la germination de la perlite commence aux joints
de grains de cette phase.

Si l’on refroidit lentement un alliage ayant une teneur en carbone autre que 0.77%, une des
deux phases, ferrite ou cémentite, apparaîtra seule avant la perlite. Les alliages contenant moins de
0.77%pds de C, dits hypoeutectoïdes, sont donc formés de ferrite et de perlite alors que les alliages
contenant plus que 0.77%pds de C, dits hypereutectoïdes, sont formés de perlite et de cémentite.
Si l’alliage contient moins de 0.02% de carbone la perlite n’apparaîtra pas, la transformation de
phase se terminant au-dessus de 727 �C par la transformation complète de l’alliage en ferrite ↵,
ceci ayant lieu au passage de la ligne séparant le domaine monophasé ↵ du domaine biphasé ↵+�.

Prenons l’exemple de l’alliage Fe-0.4%pds C. Cet alliage est hypoeutectoïde. Lors du refroidis-
sement lent à partir de la zone de stabilité de l’austénite il commence à se transformer vers Ae3
(Ar3 en pratique) pour former une faible quantité de ferrite, figure IV-33. Celle-ci a tendance aussi
à germiner aux joints de grains de l’austénite, et y apparaît d’abord sous forme de petits cristaux
isolés. Lors d’un refroidissement lent de l’alliage en dessous de cette température, la ferrite ↵ croît
pour former une colonie de petits cristaux monophasés de fer cubique centré contenant moins de
0.02%pds de C, pendant que l’austénite s’enrichit en carbone pour approcher graduellement la
composition eutectoïde de 0.77%pds. Quand celle-ci est atteinte, les grains de ferrite occupent
environ la moitié du volume du matériau (de par la loi du levier : la ferrite contient peu de car-
bone et 0.4% représente environ la moitié de 0.77%). L’austénite résiduelle se transforme alors en
perlite, laquelle occupe la partie centrale des anciens grains d’austénite, dont on voit bien l’ancien
emplacement puisqu’elle est révélée par les cristaux de ferrite, figure IV-34. Alternativement, ces
derniers peuvent prendre une forme un peu différente quand la taille des grains d’austénite est
particulièrement grande, dite « de Widmanstätten » ou « aciculaire » et que nous avons aussi vue
pour les laitons biphasés : la ferrite, au lieu de former des grains équiaxes bordant les anciens joints
de grains de la phase �, croît alors sous forme de plaquettes orientées selon des plans cristallogra-
phiques spécifiques de la phase mère, en l’occurrence les plans 111 de l’austénite. Ces plaquettes
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Figure IV-31 – Acier eutectoïde partiellement transformé en perlite, qui a germiné aux joints de
grains.
Source: W.F. Smith, Structure and Properties of Engineering Alloys, McGraw-Hill, USA, 1993.

Figure IV-32 – Micrographie électronique d’une structure de perlite.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.
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Les aciers hypoeutectoïdes
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Figure IV-33 – Transformations dans un acier hypoeutectoïde à 0.4%pds C.
Source: W.F. Smith, Structure and Properties of Engineering Alloys, McGraw-Hill, USA, 1993.

s’étendent vers l’intérieur des grains �, et apparaissent, dans le plan de polissage d’un échantillon
vu au microscope optique, sous forme d’aiguilles caractéristiques, figure IV-35. Cette structure a
tendance à être encouragée par un refroidissement rapide de l’alliage, lequel cause aussi, comme
nous l’avons dit plus haut, une migration du point eutectoïde observé vers les températures et les
teneurs en carbone plus basses : la fraction volumique de perlite en sera donc aussi augmentée.

Un alliage hypereutectoïde contient plus de 0.77%pds de carbone : prenons Fe-1.2%pds C
comme exemple. Ici, c’est le carbure, la cémentite, qui va apparaître en premier, à Aecm en principe,
Arcm en pratique, figure IV-36. Cette phase germine aussi aux joints de grain de la phase mère
austénite, et croît pour les recouvrir. Quand la température eutectoïde est atteinte le restant de
l’alliage se transforme en perlite. La différence essentielle entre cet alliage et l’alliage précédent est
que, de par la loi du levier, la phase proeutectoïde 3 occupe bien moins de volume que la perlite :
l’écart entre la composition moyenne et celle de la cémentite étant grande, il suffit que peu de celle-ci
soit formée pour que la teneur en carbone moyenne de l’alliage atteigne la composition eutectoïde de
0.77%pds C. Donc, comparé à l’alliage précédent, et bien que les deux alliages diffèrent environ du
même écart de part et d’autre de la composition eutectoïde, il y a dans l’alliage hypereutectoïde bien
moins de la phase proeutectoïde. Sa microstructure est ainsi essentiellement faite de perlite, avec
une fine couche de cémentite délinéant les anciens joints de grains de l’austénite mère, figure IV-37.

Si la composition excède 2%pds de carbone, la cémentite ou le graphite selon le cas, apparaissent
pendant la solidification et demeurent tant que l’alliage reste solide : cette différence est ce qui
fait la différence entre fontes et aciers. Ainsi, par définition, une fonte contient plus de 2%pds de
carbone et voit la décomposition eutectique du liquide lors de sa solidification. Un acier contient
par définition moins de 2%pds de carbone, et de ce fait ne voit pas la transformation eutectique
lors de sa solidification. En pratique, les aciers contiennent presque tous moins que 1.4%pds de

3. Proeutectoïde dénote la phase avant la transformation eutectoïde ; ici, l’austénite « mère ».
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Figure IV-34 – Microstructures d’alliages hypoeutectoïdes. La ferrite apparaît en blanc, la perlite
en noir.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.
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Dans un acier hypoeutectoïde c’est la ferrite qui 
germine d’abord. Elle le fait aux joints de grain de 
l’austénite. Les proporEons de ferrite proeutectoïde et 
de perlite sont données par le diagramme de phase 
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Fe-0.4%C

https://www.phase-trans.msm.cam.ac.uk/2008/Steel_Microstructure/SM.html

Micrographie optique 
typique d’une acier au 
carbone hypoeutectoïde: 
la perlite apparaît en 
teintes différentes à cause 
de variations dans 
l’orientation des plaques 
de cémentite par rapport 
au plan de polissage
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Les aciers hypereutectoïdes
Ici c’est la cémentite qui germine d’abord aux joints de grain de l’austénite. Les proportions de 
cémentite proeutectoïde et de perlite observées sont encore telles que données par le 
diagramme de phase si le refroidissement n’est pas rapide.

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-35 – Microstructure d’un alliage hypoeutectoïde à 0.2%pds C, dans lequel la ferrite
prend une forme d’aiguilles de Widmanstätten. La ferrite apparaît en blanc, la perlite en noir.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2010.

Figure IV-36 – Transformations dans un acier hypereutectoïde à 1.2%pds C.
Source: W.F. Smith, Structure and Properties of Engineering Alloys, McGraw-Hill, USA, 1993.
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Figure IV-37 – Microstructure d’un alliage hypereutectoïde à 1.2%pds C. La cémentite apparaît
en blanc, la perlite en noir.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2010.

carbone, et cette limite supérieure peut être adoptée comme la limite pratique de la teneur en
carbone d’un acier.

D.3 La transformation martensitique

Jusqu’ici, nous avons étudié la thermodynamique et la cinétique de transformations de phase
dites diffusives : un exemple en est la précipitation d’intermétalliques dans les alliages Al-Cu,
chapitre II, ou la formation de la perlite. Toutes ces transformations procèdent par germination
suivie de croissance.

Dans les transformations diffusives, le mouvement des atomes qui accompagne la croissance de
la nouvelle phase est rendu possible par l’activation thermique. Ce mouvement a lieu à l’interface
entre phase mère et nouvelle phase, interface le long de laquelle les atomes, en changeant leur
coordination et leur position, changent la nature de la phase à laquelle ils appartiennent. Une autre
influence de l’activation thermique sur le mouvement d’atomes accompagnant les transformations
diffusives a lieu au voisinage de l’interface, quand la diffusion doit alimenter ou évacuer l’interface
en atomes de solvant ou de soluté. Tous ces mouvements, de changement de position à l’interface ou
de composition par le mouvement d’atomes migrant par diffusion, ont lieu de façon non coordonnée,
atome par atome, chaque atome changeant de position au moment où l’activation thermique lui
confère suffisamment d’énergie lors d’une de ses nombreuses vibrations (à une fréquence de l’ordre
de 1013 s�1, appelée fréquence de Debye) autour de sa position initiale.

Une telle croissance est dite « diffusive » ou « civile », car elle est mue par un grand ensemble
de « sauts » d’atomes, ces sauts étant aléatoires et nombreux, mais statistiquement biaisés dans un
sens (ce qui fait en résultat global que la transformation procède de l’avant) mais non coordonnés :
chaque atome vibre, et change de position sans corrélation immédiate ou directe avec ce que font
des atomes qui ne sont pas ses voisins immédiats.

Par contraste, considérez les mouvements atomiques qui accompagnent la translation d’une
dislocation. Nous savons que quand une dislocation avance, elle cause un cisaillement de part et
d’autre de son plan de glissement. Les atomes situés d’un côté de ce plan de cisaillement bougent
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Il existe en outre une autre transforma0on des alliages Fe-C: la 
transforma0on martensi(que, laquelle forme la martensite. 

Celle-ci est différente des transforma0ons vues à ce jour, dites diffusives
et qui sont toutes produites par une succession d’évènements 
(germina0on puis croissance de phase) gouvernés par l’ac0va0on 
thermique. Les transforma0ons diffusives progressent comme on l’a vu:

- très lentement à la température d’équilibre (pas de force motrice, ou 
en d’autres mots faible ∆G accompagnant la transforma0on), 

- très lentement à 0K (rien ne bouge car pas d’ac0va0on thermique; en 
pra0que la vitesse devient très lente bien avant 0K), 

- avec donc une vitesse maximale entre les deux gammes de 
température, donnant un diagramme TTT en forme de nez ou de «C» 
(voir ci contre),

Exemple: la précipita0on dans les alliages Al-Cu (voir Chapitre 3).

C. LE SYSTÈME BINAIRE AL-CU
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FIG. 9.8  Vitesse de germination I en fonction de la température T. Celle-ci est nulle à Tm et passe par
un maximum entre Tm et T = 0 K.

la transformation à l’état solide comme les transformations eutectoïdes. Ainsi, dans
la transformation de l’austénite en perlite lamellaire qui intervient dans les aciers
eutectoïdes (0,8% C) ou hypoeutectoïdes, la germination d’une lamelle de ferrite α et
d’une lamelle de cémentite Fe3C se produit par germination hétérogène aux joints de
grains.

La densité de germination [m–3] détermine la taille des phases transformées (par
exemple la taille des grains, fig. 9.5). Celle-ci est une caractéristique importante de la
microstructure.

Dans un certain nombre de cas, on ajoute au matériau fondu des agents de ger-
mination (ou agents inoculants). Ceux-ci sont des substances finement divisées qui
induisent la formation d’un grand nombre de germes hétérogènes, ce qui permet de
contrôler la taille des grains. Le mécanisme d’action de ces agents de germination
n’est pas connu avec précision. Dans certains cas (germination chimique), il se pro-
duit une réaction chimique entre l’agent inoculant et le matériau fondu avec forma-
tion in situ de germes hétérogènes.

Les phénomènes de germination homogène ou hétérogène, qui se produisent
dans les matériaux lors de l’amorçage d’une transformation, sont souvent qualifiés de
phénomènes de germination primaire pour les distinguer des phénomènes de
germination secondaire qui interviennent dans certains cas (polymères), lors de la
croissance.

9. 3.3  Croissance de phase à l’échelle atomique

Après formation d’un germe stable, la croissance de la nouvelle phase se fait par
adjonction d’atomes ou de molécules à l’interface qui délimite la phase mère de la
phase en formation. Il se produit un flux d’atomes ou de molécules de la phase mère
vers la phase en développement, mais il y a également un flux d’atomes ou de molé-
cules en sens inverse. Il n’ y a croissance que si le flux d’atomes ou de molécules vers
la phase en formation est plus élevé. La vitesse de croissance est en grande partie

Figure II-22 – Vitesse de germination d’une phase en fonction de la température.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.

Figure II-23 – Diagramme TTT (Température Temps Transformation) schématique.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.
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Les transformations martensitiques sont différentes. Une de leur caractéristiques principales est qu’elles 
procèdent par le mouvement d’un mur de quasi-dislocations, qui déforment le matériau.  
Car on peut en effet passer d’une structure atomique cubique faces centrées (CFC) à la structure cubique 
centrée (CC) par simple déformation (oubliez pour l’instant les atomes de carbone): la maille quadratique 
centrée inscrite dans deux mailles CFC devient CC si on la comprime vers le bas et/ou on l’élargit latéralement.

CHAPITRE IV. L’ACIER

266 Introduction à la  sciences des  matériaux

FIG. 9.21  Représentation schématique de la transformation martensitique dans un acier au carbone.
Les traitillés schématisent deux mailles cubiques à faces centrées. En blanc, on a représenté la maille
tétragonale centrée (cubique centré déformé) de la martensite Fe (M). Pour éviter de compliquer le
dessin, les deux atomes centraux des faces avant ne sont pas représentés. Tous les sites représentés par
des cercles noirs sont occupés par des atomes de carbone.

talliques comme dans les aciers au nickel ou dans le titane. Dans ces derniers cas, la
martensite n’est pas fragile.

9.4 RÉSUMÉ ET CONCLUSIONS

Les transformations de phases, qui se produisent au cours de l’élaboration et de
la mise en forme des matériaux, conditionnent en grande partie leurs propriétés tech-
nologiques. Les matériaux sont pratiquement toujours élaborés au départ de l’état li-
quide. Leur microstructure finale se forme pendant les transformations de phases, qui
interviennent dans les processus de traitement thermique.

 Le paramètre moteur de ces transformations est la différence d’enthalpie libre
entre la phase en formation et la phase transformée. La différence d’enthalpie libre
entre ces deux phases dépend de l’écart entre la température où la transformation est
effectuée et la température de transformation thermodynamique (équilibre ther-
modynamique) déterminée sur le diagramme d’équilibre de phases.

La vitesse de transformation augmente avec cet écart et passe par un maximum
parce que le changement de phase ne peut se produire sans une certaine mobilité des
atomes ou des molécules (diffusion) et que cette mobilité diminue considérablement
avec l’abaissement de la température.

En variant la température et le temps de traitement, on peut obtenir des micro-
structures différentes. Les microstructures qui se développent durant ces traitements
thermiques ne sont pratiquement jamais celles qui correspondraient à l’état thermo-
dynamique le plus stable, mais bien celles qui se développent suivant la cinétique de
transformation la plus rapide à la température utilisée.

Dans un grand nombre de cas, les transformations de phases sont amorcées par
un processus de germination. Un germe est un embryon de phase nouvelle qui appa-

Figure IV-38 – Maille cristalline d’un réseau cfc. On voit que la maille élémentaire d’un réseau
cfc est en fait une maille quadratique centrée, laquelle peut par déformation être transformée en
une maille cc. L’emplacement des atomes de carbone interstitiels (points noirs) dans le réseau cfc
est tel qu’il empêche cette déformation.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.

d’une distance égale au vecteur de Burgers par rapport à ceux situés de l’autre côté de ce plan.
Cette distance est d’ailleurs habituellement égale à un multiple simple (ou parfois à une fraction
fixe) de la distance entre atomes dans le cristal. Ce mouvement n’est pratiquement pas limité par
l’activation thermique si la force qui meut la dislocation est suffisamment élevée. Il est aussi plus
coordonné, en ce que tous les atomes le long de la dislocation bougent pratiquement tous en même
temps, la vitesse de propagation d’une dislocation ne rencontrant pas d’obstacle pouvant être très
grande, approchant la vitesse du son.

Les transformations martensitiques ressemblent au mouvement des dislocations par ces carac-
téristiques. Les mouvements des atomes à l’interface entre une phase mère et une nouvelle phase
croissant par transformation martensitique sont coordonnés : l’interface avance grâce à de petits
changements de position coordonnés de tous les atomes qui la bordent. On dit ainsi, par contraste
avec les transformations diffusives ou « civiles », que la transformation martensitique est « mili-
taire ». De plus, et toujours comme pour les dislocations en mouvement, ces mouvements d’atomes
à l’interface sont relativement indépendants de l’activation thermique. Ceci fait que l’interface peut
avancer à des vitesses approchant celle du son dans le cristal en question et, puisque l’activation
thermique n’intervient pratiquement pas, cette vitesse est de surcroît relativement indépendante
de la température. De fait, l’analogie entre le mouvement des dislocations et celui d’une interface
entre phase croissante et phase mère lors de la transformation martensitique n’est pas fortuite :
cette interface peut être décrite comme étant équivalente au mouvement d’un mur de dislocations,
lequel déplace les atomes exactement par la distance adéquate pour effectuer le changement de
phase en question.

Les transformations martensitiques sont bien moins fréquentes que les transformations diffu-
sives. Leur importance pratique est cependant considérable du fait que dans les aciers, la trans-
formation de l’austénite à la ferrite peut procéder par ce mécanisme. Au niveau atomique, ce
changement de phase transforme la maille cubique faces centrées du fer en maille cubique centrée.
La possibilité d’opérer cette transformation sous forme martensitique découle du fait que les deux
réseaux ne diffèrent pas immensément. En effet, un réseau cubique face centrée est aussi un réseau
tétragonal centré dont le rapport de l’arête de face à l’arête latérale est de 1p

2
, figure IV-38(40).

Ainsi, si par mouvement coordonné d’atomes l’arête de face peut être agrandie alors que l’arête
latérale peut être raccourcie, on transforme le fer cfc en fer cc. Une telle transformation peut effec-
tivement avoir lieu par une série de déformations de cisaillement successifs, lesquelles peuvent être
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FIG. 9.21  Représentation schématique de la transformation martensitique dans un acier au carbone.
Les traitillés schématisent deux mailles cubiques à faces centrées. En blanc, on a représenté la maille
tétragonale centrée (cubique centré déformé) de la martensite Fe (M). Pour éviter de compliquer le
dessin, les deux atomes centraux des faces avant ne sont pas représentés. Tous les sites représentés par
des cercles noirs sont occupés par des atomes de carbone.

talliques comme dans les aciers au nickel ou dans le titane. Dans ces derniers cas, la
martensite n’est pas fragile.
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entre la phase en formation et la phase transformée. La différence d’enthalpie libre
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modynamique) déterminée sur le diagramme d’équilibre de phases.
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parce que le changement de phase ne peut se produire sans une certaine mobilité des
atomes ou des molécules (diffusion) et que cette mobilité diminue considérablement
avec l’abaissement de la température.

En variant la température et le temps de traitement, on peut obtenir des micro-
structures différentes. Les microstructures qui se développent durant ces traitements
thermiques ne sont pratiquement jamais celles qui correspondraient à l’état thermo-
dynamique le plus stable, mais bien celles qui se développent suivant la cinétique de
transformation la plus rapide à la température utilisée.
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Figure IV-38 – Maille cristalline d’un réseau cfc. On voit que la maille élémentaire d’un réseau
cfc est en fait une maille quadratique centrée, laquelle peut par déformation être transformée en
une maille cc. L’emplacement des atomes de carbone interstitiels (points noirs) dans le réseau cfc
est tel qu’il empêche cette déformation.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.
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2
, figure IV-38(40).

Ainsi, si par mouvement coordonné d’atomes l’arête de face peut être agrandie alors que l’arête
latérale peut être raccourcie, on transforme le fer cfc en fer cc. Une telle transformation peut effec-
tivement avoir lieu par une série de déformations de cisaillement successifs, lesquelles peuvent être

202 Text copyright Andreas Mortensen, 2012

CHAPITRE IV. L’ACIER

266 Introduction à la  sciences des  matériaux

FIG. 9.21  Représentation schématique de la transformation martensitique dans un acier au carbone.
Les traitillés schématisent deux mailles cubiques à faces centrées. En blanc, on a représenté la maille
tétragonale centrée (cubique centré déformé) de la martensite Fe (M). Pour éviter de compliquer le
dessin, les deux atomes centraux des faces avant ne sont pas représentés. Tous les sites représentés par
des cercles noirs sont occupés par des atomes de carbone.

talliques comme dans les aciers au nickel ou dans le titane. Dans ces derniers cas, la
martensite n’est pas fragile.

9.4 RÉSUMÉ ET CONCLUSIONS

Les transformations de phases, qui se produisent au cours de l’élaboration et de
la mise en forme des matériaux, conditionnent en grande partie leurs propriétés tech-
nologiques. Les matériaux sont pratiquement toujours élaborés au départ de l’état li-
quide. Leur microstructure finale se forme pendant les transformations de phases, qui
interviennent dans les processus de traitement thermique.

 Le paramètre moteur de ces transformations est la différence d’enthalpie libre
entre la phase en formation et la phase transformée. La différence d’enthalpie libre
entre ces deux phases dépend de l’écart entre la température où la transformation est
effectuée et la température de transformation thermodynamique (équilibre ther-
modynamique) déterminée sur le diagramme d’équilibre de phases.

La vitesse de transformation augmente avec cet écart et passe par un maximum
parce que le changement de phase ne peut se produire sans une certaine mobilité des
atomes ou des molécules (diffusion) et que cette mobilité diminue considérablement
avec l’abaissement de la température.

En variant la température et le temps de traitement, on peut obtenir des micro-
structures différentes. Les microstructures qui se développent durant ces traitements
thermiques ne sont pratiquement jamais celles qui correspondraient à l’état thermo-
dynamique le plus stable, mais bien celles qui se développent suivant la cinétique de
transformation la plus rapide à la température utilisée.

Dans un grand nombre de cas, les transformations de phases sont amorcées par
un processus de germination. Un germe est un embryon de phase nouvelle qui appa-

Figure IV-38 – Maille cristalline d’un réseau cfc. On voit que la maille élémentaire d’un réseau
cfc est en fait une maille quadratique centrée, laquelle peut par déformation être transformée en
une maille cc. L’emplacement des atomes de carbone interstitiels (points noirs) dans le réseau cfc
est tel qu’il empêche cette déformation.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.

d’une distance égale au vecteur de Burgers par rapport à ceux situés de l’autre côté de ce plan.
Cette distance est d’ailleurs habituellement égale à un multiple simple (ou parfois à une fraction
fixe) de la distance entre atomes dans le cristal. Ce mouvement n’est pratiquement pas limité par
l’activation thermique si la force qui meut la dislocation est suffisamment élevée. Il est aussi plus
coordonné, en ce que tous les atomes le long de la dislocation bougent pratiquement tous en même
temps, la vitesse de propagation d’une dislocation ne rencontrant pas d’obstacle pouvant être très
grande, approchant la vitesse du son.

Les transformations martensitiques ressemblent au mouvement des dislocations par ces carac-
téristiques. Les mouvements des atomes à l’interface entre une phase mère et une nouvelle phase
croissant par transformation martensitique sont coordonnés : l’interface avance grâce à de petits
changements de position coordonnés de tous les atomes qui la bordent. On dit ainsi, par contraste
avec les transformations diffusives ou « civiles », que la transformation martensitique est « mili-
taire ». De plus, et toujours comme pour les dislocations en mouvement, ces mouvements d’atomes
à l’interface sont relativement indépendants de l’activation thermique. Ceci fait que l’interface peut
avancer à des vitesses approchant celle du son dans le cristal en question et, puisque l’activation
thermique n’intervient pratiquement pas, cette vitesse est de surcroît relativement indépendante
de la température. De fait, l’analogie entre le mouvement des dislocations et celui d’une interface
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phase en question.
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sives. Leur importance pratique est cependant considérable du fait que dans les aciers, la trans-
formation de l’austénite à la ferrite peut procéder par ce mécanisme. Au niveau atomique, ce
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∆Gmart = G(de la martensite = ferrite imparfaite) - G(de l’austénite).

∆Gmart augmente quand la température T diminue.
Cependant la formation de la martensite au sein de 
l’austénite a un coût énergétique, qui vient de la 
déformation qui accompagne la transformation 
martensitique, laquelle est résistée par l’austénite 
environnante. Ceci mène à une accumulation de 
contraintes internes et donc d’énergie élastique 
emmagasinée au sein de l’alliage, ce qui réduit 
∆Gmart d’une quantité qui croît avec la fraction 
d’austénite transformée en martensite. 

9.5 DETAILS OF MARTENSITE FORMATION

As Figure 9.8 shows, the martensite lenses are coherent with the parent
lattice. Figure 9.9 shows how the b.c.c. lattice is produced by atomic

Table 9.2 Characteristics of Transformations

Displacive (also called Diffusionless, Shear, or
Martensitic) Diffusive

Atoms move over distances q interatomic spacing. Atoms move over distances of 1!106 interatomic
spacings.

Atoms move by making and breaking interatomic bonds
and by minor "shuffling".

Atoms move by thermally activated diffusion from site to
site.

Atoms move one after another in precise sequence
("military" transformation).

Atoms hop randomly from site to site (although more hop
"forward" than "backward") ("civilian" transformation).

Speed of transformation " velocity of lattice vibrations
through crystal (essentially independent of temperature);
transformation can occur at temperatures as low as 4 K.

Speed of transformation depends strongly on
temperature; transformation does not occur below
0.3!0.4 TM.

Extent of transformation (volume transformed) depends on
temperature only.

Extent of transformation depends on time as well as
temperature.

Composition cannot change (because atoms have no time
to diffuse, they stay where they are).

Diffusion allows compositions of individual phases to
change in alloyed systems.

Always specific crystallographic relationship between
martensite and parent lattice.

Sometimes have crystallographic relationships between
phases.

FIGURE 9.8
Martensites are always coherent with the parent lattice. They grow as thin lenses on preferred planes

and in preferred directions in order to cause the least distortion of the lattice. The crystallographic

relationships shown here are for pure iron.

9.5 Details of Martensite Formation 163

Cette caractéristique fait que la vitesse de croissance de la martensite, une fois qu’elle a germiné, est très 
rapide: sa croissance a lieu par mouvement d’une paroi proche, en nature, d’un mur de dislocations. 
La force motrice de sa formation vient du fait qu’aux températures basses le fer CC (ferrite) est plus stable que 
le fer CFC (austénite). La force motrice de la transformation est:

Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering Materials 
Vol. 2, 4th Ed., 2006, Elsevier Bu>erworth.

Contraintes 
internes



Contraste entre transformations martensitiques et transformations 
diffusives

Chapitre 4 – Métaux et Alliages – Fe  - 31
Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, Elsevier Bu>erworth.
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Le résultat net est que la transformation martensitique 
• progresse, une fois amorcée, à grande vitesse (≈ la vitesse du son), si vite qu’on ne voit pas sa 

progression à température donnée, 
• puis s’arrête à un stade qui dépend (pour toutes considérations pratiques) seulement de la 

température (et non du temps).
C’est une transformation dite athermale (athermal transformation). Elle commence à une température Ms
(Martensite Start), puis la fraction transformée augmente comme une simple fonction de la température, 
pour atteindre 100% à une température Mf, à laquelle toute ou presque toute (la fin est difficile à définir) 
l’austénite est transformée en martensite.

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-39 – Proportion de martensite en fonction de la température (lors du refroidissement).Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

tique peut alors avoir lieu à température plus élevée (ou en d’autres mots à surfusion moins grande)
car la contrainte joue le rôle de force motrice additionnelle. Par contre, nous savons que la présence
de dislocations rend le passage subséquent d’autres dislocations plus difficile (ceci est le mécanisme
de base de l’écrouissage des métaux comme nous l’avons vu). L’interface ↵martensitique/� compor-
tant un mur de dislocations, son mouvement est inhibé par un écrouissage préalable du métal.
Si une contrainte appliquée aide la transformation, donc, une déformation plastique préalable de
l’austénite la freine.

Que deviennent les atomes de carbone pendant la transformation martensitique ? Comme l’in-
terface ↵martensitique/� avance à grande vitesse, ceux-ci n’ont pas le temps de migrer pendant la
transformation. Ils gardent donc leur emplacement préalable dans l’austénite. Cet emplacement,
nous l’avons vu, est celui des interstices octaédriques, les plus spacieux du réseau cfc. Dans le réseau
cc, comme nous l’avons vu (figure IV-17), ces interstices existent aussi, même s’ils ne sont pas les
plus grands de ce second réseau. Si on compare les emplacements octaédriques de la maille cfc, on
constate que ceux-ci ne représentent qu’une partie des interstices de ce type dans le réseau cc :
seules les positions du réseau cc alignées selon la direction du tétraèdre qui va être transformé en
cube centré sont occupées, figure IV-40. De ce fait, tous les atomes de carbone se trouvent alignés
selon des interstices du réseau cc appartenant à une direction seulement, celle de l’arête longue
de la maille quadratique cfc. Les atomes de carbone résistent ainsi à l’affaissement de la maille
tétragonale cfc et causent, pour le réseau cubique centré produit de la transformation martensi-
tique, une déformation rémanente qui augmente avec la teneur en carbone. Ceci se traduit par une
augmentation avec la teneur en carbone de la distorsion de la maille cubique, laquelle n’arrive pas
entièrement à changer de forme et conserve une certaine partie de la tétragonalité de la structure
d’origine, figure IV-41. Ainsi, le rapport de la longueur c de l’arête longue de la maille (parallèle à
h100i de la structure cfc) par la longueur a de l’arête courte (parallèle à h011i de la structure cfc)
varie avec la teneur en carbone selon c/a = 1+0.045 ·C[%pds], C étant la concentration massique
de carbone. Au microscope, on observe aussi une altération de la structure de la martensite avec
l’augmentation de la teneur en carbone : celle-ci passe graduellement d’une structure en « lattes »
très fines aux faibles teneurs en carbone, à une structure en aiguilles — qui sont en fait l’intersec-
tion du plan de polissage avec des disques parallèles. Cette transition a lieu graduellement, autour
d’une teneur en carbone de 0.6%pds. Les éléments en solution solide de substitution de l’austénite,
comme le manganèse, interagissent aussi avec la transformation, pour la freiner : ainsi, à teneur en
carbone fixée, Ms et Mf diminuent aussi avec l’augmentation de la teneur de l’alliage en de tels
éléments, comme on le voit pour le manganèse en figure IV-42.

La forte sursaturation en carbone de la martensite et les contraintes microscopiques que créent
les atomes de carbone au sein de celle-ci, ont deux conséquences. D’abord le carbone rend la
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Figure IV-45 – Diagramme TTT d’un acier eutectoïde contenant 0.9%pds C et 0.3%pds Mn.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 18, 2002.

Figure IV-46 – Germination et croissance de : (b) la perlite ; (c) et (d) la bainite.
Source: Key to Metals, Constant temperature transformation TTT curves, 2012.
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Le diagramme TTT  de l’acier 
eutectoïde  (Fe 0.77%C)

Sur un diagramme TTT la 
transformaEon martensiEque 
trace donc des lignes 
horizontales
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D. LE SYSTÈME FE-C

Figure IV-40 – Distorsion de la martensite, les points noirs représentant les sites interstitiels, les
ronds blancs les atomes de fer : (A) structure cfc (austénite) ; (B) représentation tétragonale de
l’austénite ; (C) martensite tétragonale ; (D) structure cc (ferrite).
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

Figure IV-41 – Variation des paramètres de mailles de l’austénite et de la martensite en fonction
de la teneur en carbone.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

Figure IV-42 – Ms et Mf en fonction de la teneur en manganèse.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.
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Qu’advient-il des atomes de carbone ?
Ils n’ont pas le temps de bouger quand 
l’austénite devient de la martensite, et 
restent donc sur place. 

Or les sites intersEEels, aléatoires pour la 
maille CFC, ne sont pas aléatoires pour la 
maille CC qui est formée par déformaEon 
de la maille CFC: 
les atomes de carbone empêchent 
l’affaissement de la maille CFC et la 
structure cristalline de la martensite 
cotenant du carbone est ainsi quadraEque 
et non cubique.

D. LE SYSTÈME FE-C

Figure IV-40 – Distorsion de la martensite, les points noirs représentant les sites interstitiels, les
ronds blancs les atomes de fer : (A) structure cfc (austénite) ; (B) représentation tétragonale de
l’austénite ; (C) martensite tétragonale ; (D) structure cc (ferrite).
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

Figure IV-41 – Variation des paramètres de mailles de l’austénite et de la martensite en fonction
de la teneur en carbone.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

Figure IV-42 – Ms et Mf en fonction de la teneur en manganèse.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.
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Ceci fait que la maille CC formée par la transforma0on martensi0que reste (mais un peu moins qu’elle ne 
l’était dans la maille CFC) quadra0que centrée au lieu de devenir cubique centrée: 

D. LE SYSTÈME FE-C
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De ceci découle que la transformaEon martensiEque a lieu à des températures d’autant plus 
basses que l’acier conEent de carbone:

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-43 – Ms et Mf en fonction de la teneur en carbone.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

(a) Dureté Rockwell. (b) Dureté Vickers.

Figure IV-44 – Dureté de la martensite en fonction de la teneur en carbone.Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

transformation plus difficile : en effet, la gamme de températures où celle-ci a lieu, et donc Ms et
Mf , diminuent quand la teneur en carbone augmente, figure IV-43. Ensuite, il y a des contraintes
locales fortes autour des atomes de carbone, lesquels sont présents à des teneurs bien trop élevées
dans la « presque-ferrite » qu’est la martensite (on se souvient que la concentration maximale de
carbone à l’équilibre dans la ferrite est seulement 0.02%pds). Ces fortes contraintes locales ainsi
que la distorsion d’ensemble du réseau interagissent fortement avec les dislocations au sein de la
martensite. De ce fait, et aussi du fait qu’après transformation martensitique le cristal contient une
forte densité de dislocations et de macles induites par la transformation elle-même, le mouvement
ultérieur de dislocations dans la martensite formée est très difficile. La martensite des aciers est
donc très dure, et sa dureté augmente rapidement avec sa teneur en carbone, figure IV-44. De là
découle principalement l’importance pratique de la transformation martensitique dans les aciers.
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.. ou d’autres éléments d’alliage; pour les aciers contenant moins de 0.6%pds de carbone on a:

notez la différence d’amplitude du préfacteur selon l’élément d’alliage. 

D. LE SYSTÈME FE-C

dernière. La croissance de la perlite et de la bainite en sont donc ralenties. Ceci se traduit par un
déplacement vers la droite avec une augmentation de la teneur en éléments d’alliages de substi-
tution des courbes correspondantes sur les diagrammes TTT et TRC. Des exemples sont donnés
en figure IV-59 pour le nickel et en figure IV-60 pour le chrome, respectivement. Notez l’influence
plus marquée à l’égard de la cinétique de transformation exercée par les ajouts du second élément.

Les éléments d’alliage et les impuretés formant des précipités ou des inclusions dans l’alliage
peuvent cependant aussi accélérer la formation de perlite ou de bainite en favorisant la germination
de ces transformations aux interfaces entre l’austénite et le précipité ou l’inclusion. Cette influence
fait que les courbes TTT ou TRC des alliages plus purs (traités sous vide ou par refonte sous arc
et laitier ESR), peuvent être déplacées vers la droite par rapport aux alliages de moindre pureté.
Une influence similaire par son origine physique est d’ailleurs exercée par un autre paramètre que
la composition, ce paramètre étant la taille de grain de l’austénite. En effet, nous savons que la
ferrite et la cémentite, et même la bainite, germinent toutes aux joints de grains de l’austénite
lors de leur formation. Donc, plus il y a de joints de grains dans l’austénite de départ, plus la
germination, et donc la transformation dans son ensemble, sont rapides. Ceci, à son tour, fait que
plus la taille moyenne des grains de l’austénite est grande, plus le nez du diagramme TTT est situé
vers la droite.

On spécifie de ce fait toujours la taille du grain de l’austénite de départ quand on décrit un
acier à tremper et les diagrammes TTT ou TRC qui lui correspondent. Ceci est fait à l’aide d’une
convention, formulée à partir du fait que la taille moyenne des grains est habituellement déterminée
par microscopie. À cette fin, on définit un « nombre de grain » G, par comptage du nombre m

de grains visibles sur la surface de polissage au microscope par unité de surface donnée, selon les
formules :

m = 8 · 2G (IV-11)

en Europe, où m est le nombre de grains visibles par cm2 à un grossissement de 100 (ou par
100⇥ 100µm2 sur la vraie surface), et :

m
0 = 2G

0�1 (IV-12)

aux Etats-Unis (norme ASTM), où m
0 est le nombre de grains visibles par in2 (pouce carré,

1 pouce= 2.6 cm) à un grossissement de 100. On notera que le numéro de taille des grains (« grain
size number » en anglais) est spécifié aux diagrammes donnés en figures IV-52, IV-51 et IV-53.

Les éléments d’alliage interfèrent aussi avec la transformation martensitique. Lors de la transfor-
mation martensitique, la vitesse d’avancement de l’interface est si rapide que la diffusion des solutés
substitutionels n’a bien sûr pas lieu ; cependant ceux-ci diminuent quand même la température de
la transformation. En effet, on peut comprendre ce fait si l’on se souvient que :

(i) la martensite forme par un mécanisme analogue à l’avancement d’un mur de dislocations,

(ii) tant les éléments en solution solide que les précipités interfèrent avec l’avancement des dislo-
cations (mécanismes de durcissement vus en premier avec l’aluminium).

Ms tend donc en ligne générale à baisser avec une augmentation de la teneur en élément
d’alliage. On a ainsi mesuré que pour les teneurs de carbone inférieures à 0.6%pds, on a :

Ms[
�C] = 539� 423 · C[%pds]� 30.4 · Mn[%pds]

� 17.7 · Ni[%pds]� 12.1 · Cr[%pds]� 7.5 · Mo[%pds]
(IV-13)

On note que tous les facteurs dans cette équation sont négatifs, et que certains (ceux de C et Mn)
sont plus grands que d’autres.
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Ceci fait aussi que la martensite est très dure, car les atomes de carbone dans la martensite 
sont entourés au sein de la martensite de contraintes très élevées, lesquelles interfèrent 
avec les dislocations et freinent leur mouvement:

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-43 – Ms et Mf en fonction de la teneur en carbone.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

(a) Dureté Rockwell. (b) Dureté Vickers.

Figure IV-44 – Dureté de la martensite en fonction de la teneur en carbone.Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

transformation plus difficile : en effet, la gamme de températures où celle-ci a lieu, et donc Ms et
Mf , diminuent quand la teneur en carbone augmente, figure IV-43. Ensuite, il y a des contraintes
locales fortes autour des atomes de carbone, lesquels sont présents à des teneurs bien trop élevées
dans la « presque-ferrite » qu’est la martensite (on se souvient que la concentration maximale de
carbone à l’équilibre dans la ferrite est seulement 0.02%pds). Ces fortes contraintes locales ainsi
que la distorsion d’ensemble du réseau interagissent fortement avec les dislocations au sein de la
martensite. De ce fait, et aussi du fait qu’après transformation martensitique le cristal contient une
forte densité de dislocations et de macles induites par la transformation elle-même, le mouvement
ultérieur de dislocations dans la martensite formée est très difficile. La martensite des aciers est
donc très dure, et sa dureté augmente rapidement avec sa teneur en carbone, figure IV-44. De là
découle principalement l’importance pratique de la transformation martensitique dans les aciers.
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Le point de départ du traitement thermique des 
aciers est leur transformation en austénite: c’est 
l’austénitisation.

Cette opération a pour but d’obtenir la structure 
austénitique au sein de laquelle on formera la 
martensite (ou autre structure résultant de la 
trempe); mais aussi d’homogénéiser la structure 
(par diffusion des éléments en solution solide de 
substitution) et d’obtenir ou maintenir une taille 
de grain d’austénite fine et, de là, des structures 
plus fines après transformation.

Si le temps ou la température d’austénitisation 
sont trop longs, les grains d’austénite croissent, ce 
qui généralement a des conséquences négatives 
(structures transformées plus grossières ou 
différentes, zones de ségrégation d’impuretés aux 
anciens joints de grain de l’austénite, etc).

L’austéniLsaLon

E. LE TRAITEMENT THERMIQUE DES ACIERS

Structural phases: their formation and transitions 61

Figure 3.21 Phase diagram for Fe–C system (dotted lines represent iron-graphite equilibrium).

ductile ferrite (initially 0.025% C) and hard, brittle
cementite (6.67% C). Quenching of austenite from a
temperature above Ae3 forms a hard metastable phase
known as martensite. From the diagram one can see
why a medium-carbon (0.4%) steel must be quenched
from a higher Ae3 temperature than a high-carbon
(0.8%) steel. Temperature and composition ‘windows’
for some important heat-treatment operations have
been superimposed upon the phase diagram.

3.2.8.3 Copper–lead system
The phase diagram for the Cu–Pb system (Figure 3.22)
provides an interesting example of extremely limited
solubility in the solid state and partial immiscibility
in the liquid state. The two components differ greatly
in density and melting point. Solid solutions, ˛ and
ˇ, exist at the ends of the diagram. The ‘miscibility
gap’ in the liquid phase takes the form of a dome-
shaped two-phase !L1 C L2" field. At temperatures
above the top of the dome, the critical point,

liquid miscibility is complete. The upper isothermal
represents a monotectic reaction, i.e. L1 ⇀↽ ˛ C L2.
On cooling, a hyper-monotectic 50Cu–50Pb melt

will separate into two liquids of different composition.
The degree of separation depends on cooling condi-
tions. Like oil and water, the two liquids may form an
emulsion of droplets or separate into layers according
to density. At a temperature of 954°C, the copper-rich
liquid L1 disappears, forming ˛ crystals and more of
the lead-rich liquid L2. This liquid phase gets richer
in lead and eventually decomposes by eutectic reac-
tion, i.e. L2 ⇀↽ ˛ C ˇ. (Tie-lines can be used for all
two-phase fields, of course; however, because of den-
sity differences, mass ratios may differ greatly from
observed volume ratios.)
The hypo-monotectic 70Cu–30Pb alloy, rapidly

cast, has been used for steel-backed bearings: dispersed
friction-reducing particles of lead-rich ˇ are supported
in a supporting matrix of copper-rich ˛. Binary
combinations of conductive metal (Cu, Ag) and

Figure IV-78 – Températures d’austénitisation des aciers hypo- et hypereutectoïdes.
Source: R.E. Smallman, R.J. Bishop, Modern Physical Metallurgy and Materials Engineering: Science, process, applica-

tions, 6th Edition, Butterworth-Heinemann, UK, 1999.
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Figure IV-45 – Diagramme TTT d’un acier eutectoïde contenant 0.9%pds C et 0.3%pds Mn.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 18, 2002.

Figure IV-46 – Germination et croissance de : (b) la perlite ; (c) et (d) la bainite.
Source: Key to Metals, Constant temperature transformation TTT curves, 2012.
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Si on veut former de la martensite, il 
faut éviter la formaEon de perlite: une 
condiEon suffisante pour cela est 
d’éviter le nez du diagramme TTT, et 
donc dans le cas présent de refroidir 
depuis la température iniEale (dans le 
domaine austénique) jusqu’à 550°C en 
moins d’une seconde. 
Il faut tremper (ici très vite) l’austénite 
pour la transformer en martensite.
Notez qu’on trempe en fait les aciers 
non pas tant pour former la martensite 
que pour éviter de former autre chose 
avant qu’elle n’apparaisse.

Le diagramme TTT  de l’acier 
eutectoïde  (Fe 0.77%C)
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Outre la martensite, il 
existe une autre forme 
que peuvent prendre les 
alliages Fe-C par trempe 
dans la plage située sous 
le nez du diagramme TTT 
et au-dessus de Ms: c’est 
la bainite. 

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-45 – Diagramme TTT d’un acier eutectoïde contenant 0.9%pds C et 0.3%pds Mn.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 18, 2002.

Figure IV-46 – Germination et croissance de : (b) la perlite ; (c) et (d) la bainite.
Source: Key to Metals, Constant temperature transformation TTT curves, 2012.
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Domaine de 
formaEon de la 
bainite

Bainite supérieure

Bainite inférieure

La Bainite
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Nous nous contenterons d’en savoir 
que:
- la bainite est biphasée (solution solide 
de carbone dans le fer plus carbure) 
comme la perlite, mais est bien plus 
fine
- la phase riche en fer ressemble à la 
martensite par son mode de formation
- il en existe deux variantes: la bainite 
supérieure et la bainite inférieure (la 
seconde se formant aux température 
inférieures à la première, voyez la 
figure)

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-45 – Diagramme TTT d’un acier eutectoïde contenant 0.9%pds C et 0.3%pds Mn.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 18, 2002.

Figure IV-46 – Germination et croissance de : (b) la perlite ; (c) et (d) la bainite.
Source: Key to Metals, Constant temperature transformation TTT curves, 2012.
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182 / Steels: Processing, Structure, and Performance

Fig. 10.1 Relationship to Fe-C diagram (a) of IT diagrams of eutectoid steel (b) and steel
containing 0.5% C. (c) The regions identified as N, FA, and S in (a) are tempera-

ture ranges for normalizing, full annealing, and spheroidizing heat treatments, respectively, as
discussed in Chapter 13. Source: Ref 10.1

carbon steel containing nominally 0.5% C. Also shown is their relation-
ship to the iron-carbon diagram. The beginning and ending curves for
pearlite formation approach the Ae1 temperature at very long transfor-
mation times and move to shorter times with decreasing transformation
temperature for reasons discussed in Chapter 4, “Pearlite, Ferrite, and
Cementite.” The IT diagram for the hypoeutectoid steel has an extra curve
to mark the beginning of proeutectoid ferrite formation. As indicated in
Fig. 10.1, the latter curve approaches the Ae3 temperature for the 0.5%
carbon steel with increasing transformation time. Hypoeutectoid steels
with lower carbon contents would have higher Ac3 temperatures and,
therefore, expanded regions of proeutectoid ferrite coexistence with aus-
tenite. Similarly, hypereutectoid steels would have IT diagrams with
curves for the beginning of proeutectoid cementite formation.
Figure 10.1 shows other differences between the IT diagrams for eu-

tectoid and hypoeutectoid steels. One difference is in Ms temperatures:
the lower the carbon content, the higher the Ms temperature. Another
difference is the acceleration of austenite transformation to proeutectoid
ferrite with decreasing carbon content, as shown by the position of the
nose of the hypoeutectoid steel at shorter times relative to that of the
eutectoid steel. The dotted lines in Fig. 10.1(b) and (c) reflect experimental
uncertainty in the exact positions of the beginning of transformation
curves.
IT diagrams have been produced by metallographic examination of se-

ries of specimens held for various times at various temperatures between
Ae3 or Acm and Ms. More than a hundred specimens are often required to
determine a complete IT diagram for a given steel (Ref 10.2). The pro-

Figure IV-49 – Diagramme de phase du système Fe-C (a) et les diagrammes TTT pour un alliage
eutectoïde (b) et hypoeutectoïde (c).
Source: G. Krauss, Steels: Heat Treatment and Processing Principles, ASM International, U.S.A., 2005.

Figure IV-50 – Diagramme TTT pour un acier hypereutectoïde à 1.13%pds C et 0.30%pds Mn.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.
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Avec les aciers 
hypo- ou hyper-
eutectoïdes, on voit 
en plus (du moins 
près des 
températures 
d’équilibre) les 
lignes pour la ferrite 
ou la cémenEte, 
selon la 
composiEon
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Figure IV-48 – Diagramme TTT pour un acier hypoeutectoïde à 0.35%pds C et 0.37%pds Mn.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

inférieure croît entre 400 et 250 �C pour l’acier eutectoïde. Elle est composée de plaques relative-
ment lenticulaires de ferrite contenant plus de dislocations que la bainite supérieure (mais moins
que la martensite), avec un carbure prenant la forme de petits précipités alignés, habituellement
de carbure ". Malgré le fait que la bainite diffère de la perlite, dans les aciers non alliés les deux
transformations ne montrent sur un diagramme TTT qu’un seul « nez » commun. Ceci est relati-
vement fortuit et n’est pas observé pour les aciers alliés. Avec suffisamment d’éléments d’alliage, en
effet, les diagrammes TTT montrent bien deux séries de courbes en nez : une pour la perlite, une
autre, située à température plus basse, pour la bainite ; nous en verrons des exemples plus loin.

Pour la perlite, la séparation entre les plaques de ferrite et de cémentite diminue au fur et à
mesure que la surfusion augmente jusqu’à 550 �C. Sous 550 �C on forme la bainite, et sous 250 �C,
l’austénite se transforme d’abord au moins partiellement en martensite.

Si l’on considère le cas d’un acier hypoeutectoïde, comme l’acier binaire Fe-0.35%pds C, fi-
gure IV-48, on constate aux températures élevées l’apparition d’une nouvelle courbe : celle-ci
correspond à la formation de la ferrite proeutectoïde. Ceci est attendu, étant donné la composition
de l’acier, voir la figure IV-49 laquelle donne la correspondance entre les asymptotes des courbes
TTT et le diagramme de phase. On constate aussi qu’aux fortes surfusions, la formation de ferrite
proeutectoïde est oblitérée, la transformation donnant directement une perlite fine ou de la bainite,
selon la température de transformation. On constate aussi que le « nez » est situé plus à gauche
qu’il ne l’est pour l’alliage eutectoïde, impliquant que la perlite ou la bainite forment en moins de
temps pour l’alliage contenant moins de carbone. On constate aussi que la martensite apparaît à
des températures plus élevées, figure IV-49 : pour cette transformation aussi, une diminution de la
teneur en carbone de l’acier en accélère la formation. On sait pourquoi : plus il y a de carbone, plus
la martensite est tétragonale et sursaturée, et donc moins elle est stable. Ceci diminue à son tour
la force motrice de la transformation, et donc augmente la surfusion nécessaire à son apparition.

Pour un acier hypereutectoïde, Fe-1.13%pds C, au lieu de la ferrite on voit la cémentite ap-
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Diagrammes TTT (Temps Température Transformation) et 
Diagrammes TRC (Transformation en Refroidissement Continu)

Un diagramme TRC (CCT = continuous 
cooling transformation diagram), au lieu 
d’enregistrer les transformations lors d’un 
maintien isotherme (après trempe en 
principe infiniment rapide), on enregistre les 
transformations le long d’un faisceau de 
courbes, de refroidissement à vitesse 
variable et qui ne se coupent pas, le faisceau 
correspondant à un type de refroidissement 
donné (linéaire, exponentiel, ...).

Attention; à chaque type de refroidissement, 
et donc à chaque série de courbes T(t), 
correspond son diagramme TRC.

Température

log (temps)

Diagramme TTT

Diagramme TRC
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Diagrammes TTT (Temps Température Transformation) et 
Diagrammes TRC (Transformation en Refroidissement Continu)

D. LE SYSTÈME FE-C

Figure IV-51 – Diagrammes TTT et TRC de l’acier XC 55.
Source: G.F. Vander Voort, Atlas of Time-Temperature Diagrams for Irons and Steels, ASM International, U.S.A., 1991.

Figure IV-52 – Diagrammes TTT et TRC de l’acier XC 70.
Source: G.F. Vander Voort, Atlas of Time-Temperature Diagrams for Irons and Steels, ASM International, U.S.A., 1991.
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Diagrammes TTT (Temps Température TransformaLon) et 
Diagrammes TRC (TransformaLon en Refroidissement ConLnu)

Exemples

D. LE SYSTÈME FE-C

Figure IV-51 – Diagrammes TTT et TRC de l’acier XC 55.
Source: G.F. Vander Voort, Atlas of Time-Temperature Diagrams for Irons and Steels, ASM International, U.S.A., 1991.

Figure IV-52 – Diagrammes TTT et TRC de l’acier XC 70.
Source: G.F. Vander Voort, Atlas of Time-Temperature Diagrams for Irons and Steels, ASM International, U.S.A., 1991.
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Diagrammes TTT (Temps Température Transformation) et 
Diagrammes TRC (Transformation en Refroidissement Continu)

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-53 – Diagrammes TTT et TRC de l’acier 42 C 4.
Source: G.F. Vander Voort, Atlas of Time-Temperature Diagrams for Irons and Steels, ASM International, U.S.A., 1991.

700 �C, ou le temps mis à refroidir l’acier de 700 à 300 �C ; cependant il faut bien se rendre compte
que ceci est une approximation car les courbes température/temps ont une forme qui dépend des
conditions physiques du refroidissement.

D.5 Influence des éléments d’alliage

a Eléments gammagènes, éléments alphagènes

Toutes les transformations de phase dans les aciers sont influencées par l’addition d’éléments
d’alliage. Étant donné la vaste gamme d’éléments d’alliage utilisés dans les aciers, nous ne pouvons
entrer dans le détail de ces influences. Nous pouvons néanmoins en signaler les grandes tendances
puis voir les éléments d’alliage les plus courants.

Les éléments d’addition altèrent le diagramme de phase, lequel tout d’abord n’est à l’évidence
plus binaire. On distingue, comme dit plus haut, les éléments gammagènes des éléments alphagènes :
les premiers encouragent la formation de l’austénite �. Ils donnent donc un diagramme de phase
où la région austénitique augmente avec la teneur de l’élément, comme on l’a vu pour le carbone
ou comme on peut le voir pour le nickel, figure IV-54. Avec un élément d’alliage alphagène, le
diagramme de phase binaire de cet élément avec le fer montre au contraire un rétrécissement de
la zone austénitique avec une teneur croissante en cet élément d’alliage. Souvent ce rétrécissement
mène à une fermeture de la zone austénitique, laquelle forme de ce fait une boucle, comme on le
voit sur la figure IV-55 pour le chrome.

Au sein de chaque famille d’éléments d’alliage, l’intensité de l’influence exercée par ces élé-
ments sur la stabilité respective des phases ferrite ou austénite diffère d’un élément à un autre. La
figure IV-56 illustre cette différence d’intensité de l’influence entre deux éléments alphagènes, le
titane et le chrome : tous deux referment le domaine �, mais dans ces diagrammes quasi-binaires
(coupes à travers le diagramme ternaire, donnant ici les phases en présence en fonction de la teneur
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Diagrammes TTT (Temps Température TransformaLon) et 
Diagrammes TRC (TransformaLon en Refroidissement ConLnu)

On note plusieurs choses sur ce^e série de diagrammes, outre les différences marquées 
entre alliages: 

1 - le nez des diagrammes TRC se situe à droite du nez des diagrammes TTT: c’est 
généralement vrai (car le même temps passé à des températures autres que celle à 
laquelle la transformaEon est la plus rapide entraîne généralement un progrès moindre de 
la transformaEon en quesEon). 
Donc si lors d’une trempe on évite le nez du diagramme TTT, alors la transformaEon 
correspondant au nez n’aura pas lieu lors d’une trempe conEnue;

2 – les courbes avec leurs nez migrent vers les temps plus longs quand la présence et la 
proporEon d’éléments d’alliage augmente, l’effet variant en intensité avec l’élément; 

3 – loin des températures d’équilibre les proporEons voire la nature des phases formées 
changent et peuvent donc diffèrer des prédicEons du diagramme de phase;
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Diagrammes TTT (Temps Température TransformaLon) et 
Diagrammes TRC (TransformaLon en Refroidissement ConLnu)

4 - dans les aciers alliés, perlite et bainite se séparent, pour donner deux nez.

5 – les éléments d’alliage peuvent aussi faire baisser Ms et Mf; outre le carbone, le 
manganèse est spectaculaire à cet effet. 
Si Mf est inférieur à l’ambiante, l’acier contient à l’ambiante de l’austénite dite 
austénite résiduelle (residual austenite) après 
avoir été trempé;
Si même Ms devient inférieur à l’ambiante, alors 
l’acier trempé est 100% austénitique.

Notez que cette austénite est instable, et peut se 
transformer en martensite en présence d’une 
contrainte appliquée. Cela donne des aciers très 
tenaces (acier de Hadfield, acier TRIP)

D. LE SYSTÈME FE-C

Figure IV-40 – Distorsion de la martensite, les points noirs représentant les sites interstitiels, les
ronds blancs les atomes de fer : (A) structure cfc (austénite) ; (B) représentation tétragonale de
l’austénite ; (C) martensite tétragonale ; (D) structure cc (ferrite).
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

Figure IV-41 – Variation des paramètres de mailles de l’austénite et de la martensite en fonction
de la teneur en carbone.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

Figure IV-42 – Ms et Mf en fonction de la teneur en manganèse.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.
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La trempabilité des aciers
Une redite: on trempe les aciers non pas tant pour former la martensite que pour éviter de former autre 
chose avant qu’elle n’apparaisse. 
La facilité qu’il y a à tremper un acier, ou en d’autres mots sa trempabilité (hardenability) se mesure par la 
lenteur de forma0on de la ferrite ou de la cémen0te, de la perlite et de la bainite.
Les trois aciers ci-dessous sont ainsi de trempabilité croissante en allant de gauche à droite.

D. LE SYSTÈME FE-C

Figure IV-51 – Diagrammes TTT et TRC de l’acier XC 55.
Source: G.F. Vander Voort, Atlas of Time-Temperature Diagrams for Irons and Steels, ASM International, U.S.A., 1991.

Figure IV-52 – Diagrammes TTT et TRC de l’acier XC 70.
Source: G.F. Vander Voort, Atlas of Time-Temperature Diagrams for Irons and Steels, ASM International, U.S.A., 1991.
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Figure IV-53 – Diagrammes TTT et TRC de l’acier 42 C 4.
Source: G.F. Vander Voort, Atlas of Time-Temperature Diagrams for Irons and Steels, ASM International, U.S.A., 1991.

700 �C, ou le temps mis à refroidir l’acier de 700 à 300 �C ; cependant il faut bien se rendre compte
que ceci est une approximation car les courbes température/temps ont une forme qui dépend des
conditions physiques du refroidissement.

D.5 Influence des éléments d’alliage

a Eléments gammagènes, éléments alphagènes

Toutes les transformations de phase dans les aciers sont influencées par l’addition d’éléments
d’alliage. Étant donné la vaste gamme d’éléments d’alliage utilisés dans les aciers, nous ne pouvons
entrer dans le détail de ces influences. Nous pouvons néanmoins en signaler les grandes tendances
puis voir les éléments d’alliage les plus courants.

Les éléments d’addition altèrent le diagramme de phase, lequel tout d’abord n’est à l’évidence
plus binaire. On distingue, comme dit plus haut, les éléments gammagènes des éléments alphagènes :
les premiers encouragent la formation de l’austénite �. Ils donnent donc un diagramme de phase
où la région austénitique augmente avec la teneur de l’élément, comme on l’a vu pour le carbone
ou comme on peut le voir pour le nickel, figure IV-54. Avec un élément d’alliage alphagène, le
diagramme de phase binaire de cet élément avec le fer montre au contraire un rétrécissement de
la zone austénitique avec une teneur croissante en cet élément d’alliage. Souvent ce rétrécissement
mène à une fermeture de la zone austénitique, laquelle forme de ce fait une boucle, comme on le
voit sur la figure IV-55 pour le chrome.

Au sein de chaque famille d’éléments d’alliage, l’intensité de l’influence exercée par ces élé-
ments sur la stabilité respective des phases ferrite ou austénite diffère d’un élément à un autre. La
figure IV-56 illustre cette différence d’intensité de l’influence entre deux éléments alphagènes, le
titane et le chrome : tous deux referment le domaine �, mais dans ces diagrammes quasi-binaires
(coupes à travers le diagramme ternaire, donnant ici les phases en présence en fonction de la teneur
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Figure IV-51 – Diagrammes TTT et TRC de l’acier XC 55.
Source: G.F. Vander Voort, Atlas of Time-Temperature Diagrams for Irons and Steels, ASM International, U.S.A., 1991.

Figure IV-52 – Diagrammes TTT et TRC de l’acier XC 70.
Source: G.F. Vander Voort, Atlas of Time-Temperature Diagrams for Irons and Steels, ASM International, U.S.A., 1991.
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La trempabilité des aciers

La trempabilité augmente en général avec la teneur en éléments d’alliage.
L’influence des éléments d’alliage diffère avec leur nature; celle du chrome est par 
exemple forte.

D. LE SYSTÈME FE-C

(a) 0.4%pds C, 0.5%pds Cr, mise en solution à 870 �C. (b) 0.4%pds C, 0.9%pds Cr, mise en solution à 840 �C.

(c) 0.35%pds C, 2.0%pds Cr, mise en solution à 870 �C. (d) 0.5%pds C, 3.1%pds Cr, mise en solution à 900 �C.

Figure IV-60 – Diagrammes TTT pour différents acier alliés au chrome.
Source: K.E. Thelning, Steel and its Heat Treatment, 2nd Edition, Butterworths, London, 1984.
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(a) 0.4%pds C, 0.5%pds Cr, mise en solution à 870 �C. (b) 0.4%pds C, 0.9%pds Cr, mise en solution à 840 �C.

(c) 0.35%pds C, 2.0%pds Cr, mise en solution à 870 �C. (d) 0.5%pds C, 3.1%pds Cr, mise en solution à 900 �C.

Figure IV-60 – Diagrammes TTT pour différents acier alliés au chrome.
Source: K.E. Thelning, Steel and its Heat Treatment, 2nd Edition, Butterworths, London, 1984.
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La trempabilité des aciers
La trempabilité augmente aussi avec l’augmentaEon de la taille de grain de l’austénite (et 
donc de la ferrite avant austéniEsaEon) car les joints de grains de l’austénite font office de 
site de germinaEon hétérogène pour la ferrite ou la cémenEte: plus le grain est fin, plus la 
germinaEon et donc la vitesse de transformaEon seront grandes.

D. LE SYSTÈME FE-C

dernière. La croissance de la perlite et de la bainite en sont donc ralenties. Ceci se traduit par un
déplacement vers la droite avec une augmentation de la teneur en éléments d’alliages de substi-
tution des courbes correspondantes sur les diagrammes TTT et TRC. Des exemples sont donnés
en figure IV-59 pour le nickel et en figure IV-60 pour le chrome, respectivement. Notez l’influence
plus marquée à l’égard de la cinétique de transformation exercée par les ajouts du second élément.

Les éléments d’alliage et les impuretés formant des précipités ou des inclusions dans l’alliage
peuvent cependant aussi accélérer la formation de perlite ou de bainite en favorisant la germination
de ces transformations aux interfaces entre l’austénite et le précipité ou l’inclusion. Cette influence
fait que les courbes TTT ou TRC des alliages plus purs (traités sous vide ou par refonte sous arc
et laitier ESR), peuvent être déplacées vers la droite par rapport aux alliages de moindre pureté.
Une influence similaire par son origine physique est d’ailleurs exercée par un autre paramètre que
la composition, ce paramètre étant la taille de grain de l’austénite. En effet, nous savons que la
ferrite et la cémentite, et même la bainite, germinent toutes aux joints de grains de l’austénite
lors de leur formation. Donc, plus il y a de joints de grains dans l’austénite de départ, plus la
germination, et donc la transformation dans son ensemble, sont rapides. Ceci, à son tour, fait que
plus la taille moyenne des grains de l’austénite est grande, plus le nez du diagramme TTT est situé
vers la droite.

On spécifie de ce fait toujours la taille du grain de l’austénite de départ quand on décrit un
acier à tremper et les diagrammes TTT ou TRC qui lui correspondent. Ceci est fait à l’aide d’une
convention, formulée à partir du fait que la taille moyenne des grains est habituellement déterminée
par microscopie. À cette fin, on définit un « nombre de grain » G, par comptage du nombre m

de grains visibles sur la surface de polissage au microscope par unité de surface donnée, selon les
formules :

m = 8 · 2G (IV-11)

en Europe, où m est le nombre de grains visibles par cm2 à un grossissement de 100 (ou par
100⇥ 100µm2 sur la vraie surface), et :

m
0 = 2G

0�1 (IV-12)

aux Etats-Unis (norme ASTM), où m
0 est le nombre de grains visibles par in2 (pouce carré,

1 pouce= 2.6 cm) à un grossissement de 100. On notera que le numéro de taille des grains (« grain
size number » en anglais) est spécifié aux diagrammes donnés en figures IV-52, IV-51 et IV-53.

Les éléments d’alliage interfèrent aussi avec la transformation martensitique. Lors de la transfor-
mation martensitique, la vitesse d’avancement de l’interface est si rapide que la diffusion des solutés
substitutionels n’a bien sûr pas lieu ; cependant ceux-ci diminuent quand même la température de
la transformation. En effet, on peut comprendre ce fait si l’on se souvient que :

(i) la martensite forme par un mécanisme analogue à l’avancement d’un mur de dislocations,

(ii) tant les éléments en solution solide que les précipités interfèrent avec l’avancement des dislo-
cations (mécanismes de durcissement vus en premier avec l’aluminium).

Ms tend donc en ligne générale à baisser avec une augmentation de la teneur en élément
d’alliage. On a ainsi mesuré que pour les teneurs de carbone inférieures à 0.6%pds, on a :

Ms[
�C] = 539� 423 · C[%pds]� 30.4 · Mn[%pds]

� 17.7 · Ni[%pds]� 12.1 · Cr[%pds]� 7.5 · Mo[%pds]
(IV-13)

On note que tous les facteurs dans cette équation sont négatifs, et que certains (ceux de C et Mn)
sont plus grands que d’autres.
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deux diapositives plus haut.                         

36 Fundamentalmetallographicconcepts

l\o.5

No. 7l

Figure I .35 Grain size charts for A STM Grain
Size Nos. 5 and 7.5,70 x (original
magnification : 100 x)

Since only whole or half units are recorded we can, for all practicu
purposes, put G equal to ASTM. Hence lSO-index G can be evaluate
from the charts or eyepieces that are applicable to the ASTM Grain Siz
Number.

3 Mea!.Stg!ry1laryetBy
Grain size is increasingly being expressed as the mean grain diamete
which is usually deterinined by the intercept procedure. According to thi
procedure the grains intercepted by one or more straight lines are countec
The total lensth of the reference line must be such that at least 50 prain

Source figure: KE Thelning, Steel and its heat treatment, Butterworth
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La trempabilité des aciers

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-62 – Fissure causée par la trempe lors du traitement thermique.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 11, 2003.

des moments différents. Ceci crée des contraintes pendant la trempe, la surface plus froide « ser-
rant » le cœur plus chaud de la pièce. Si en réponse à ces contraintes le matériaux se déforme
de façon différente selon l’endroit, les déformations résiduelles variables selon l’endroit font que,
même quand la trempe a cessé et que toute la pièce est à température (basse) uniforme, il subsiste
des contraintes entre parties centrale et périphérique de la pièce, car elles sont à présent de forme
légèrement incompatible.

La seconde source de contrainte interne est le fait que lors des transformations, en particulier
lors de la transformation martensitique, le matériau subit un changement de densité et donc se
dilate ou se contracte. Si les transformations de phase n’ont pas lieu uniformément dans la pièce, il
en résulte des déformations supplémentaires avec leurs contraintes associées, pendant comme après
refroidissement, qui se superposent aux contraintes d’origine purement thermique.

La prédiction quantitative des contraintes internes est complexe, en partie à cause de la plu-
ralité des phénomènes causant leur formation (dilatation thermique et contractions/expansions de
transformation). De ce fait il n’existe pas de lois simples permettant de les prédire et on se conten-
tera de retenir que, plus les gradients de température pendant la trempe sont élevés, et donc que
plus les gradients de microstructure finale sont grands, plus les contraintes internes ont tendance à
être élevées. Ces contraintes peuvent être importantes : elles sont capables d’entraîner une rupture
totale de la pièce pendant ou après la trempe (figure IV-62) ainsi que des distorsions (figure IV-63)
ou une fissuration accélérée en service. Elles sont donc à éviter, ou à annihiler par revenu après la
trempe comme nous le verrons plus bas.

E.2 La trempabilité des aciers

Une des sources de la complexité qu’il y a à quantifier la trempe des aciers est que la courbe
de température en fonction du temps n’est pas facile à prédire en pratique, même pour des pièces
de forme simple. Cette courbe varie selon le milieu de trempe, avec la forme et les dimensions de
la pièce, et dans la plupart des cas avec l’emplacement au sein de la pièce car le refroidissement
n’est souvent pas Newtonien. Il n’y a donc pas de loi générale liant température T et temps t lors
de la trempe.
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Une grande trempabilité est utile car elle permet de former de la martensite plus 
uniformément et à plus grande profondeur au sein de la pièce: moins on refroidit vite, 
moins grands seront les gradients de température au sein de la pièce.
Cela est important en soi à cause des contraintes thermiques, mais aussi car la formation 
de martensite est accompagnée d’une dilatation. La martensite étant fragile, la trempe est 
accomagnée de contraintes internes qui peuvent être 
élevées.

Le résultat est qu’un acier peut se fissurer ou rompre 
pendant la trempe, et qu’une pièce en acier trempé, 
même si elle n’est pas fissurée, contient des contraintes
internes qui la déforment. 

Ces contraintes peuvent être réduites ou enlevées après 
un revenu de détensionnement (stress relief anneal).
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time increases in which quenching can take place, the
depth of hardening increases.

When quenching rates are drastic, such as in brine
or water quench, the stresses in the part caused by the
different cooling rates from the interior and exterior of
the part can cause warping and crackins (Fjgure tO)
Water-quenched steels are particularly prone to this
problem. The slower cooling rates of oil and air allow
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Figure Il. The design of this forming die, made of
Type W1 tool steel, presents an almost impossible
problem to the heat treater. Because of the blind holes
and the thin section between them, the die cracked
during heat treatment. Unless the die can be totally
redesigned, the use of an air-hardening steel is
imperative (Bethlehem Steel Corporation).

more uniform cooling, and because of this, these steels
suffer less cracking and warping. For this reason, when
large or heavy sections must be heat treated, an alloy
steel that can be oil or air hardened should be selected
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La trempabilité des aciers
Une (pas la seule) façon de mesurer la 
trempabilité des aciers est l’essai Jominy: on 
trempe (selon un protocole précis) un bout 
d’un barreau austénitisé, et on mesure la 
profondeur à partir de laquelle la dureté 
chute, voulant dire à partir de laquelle on n’a 
plus 100% de martensite. 
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content. If the ruling section is exceeded then the properties across the
section will not be uniform since hardening of the core will not be complete.
12.52 The Jominy end-quench test is of great practical use in determin-

ing the hardenability of steel. Here a standard test piece is made (Fig.
12.13A) and heated up to its austenitic state. It is then dropped into position
in a frame, as shown in Fig. 12.13B, and quenched at its end only, by
means of a pre-set standard jet of water at 25°C. Thus different rates of
cooling are obtained along the length of the bar. After the cooling, a
'flat', 0.4 mm deep, is ground along the side of the bar and hardness
determinations made every millimetre along the length from the quenched
end. The results are then plotted as in Fig. 12.14.

These curves show that the depth of hardening of a nickel-chromium
steel is greater than that of a plain carbon steel of similar carbon content,
whilst the depth of hardening of a chromium-molybdenum steel is greater
than that of the nickel-chromium steel.

With modifications, the results of the Jominy test can be used as a basis
in estimating the 'ruling section' of a particular steel. There is no simple
mathematical relationship between the two, however, and it is often more
satisfactory to find by trial and error how a particular section will harden,
after a preliminary Jominy test has been conducted.

Fig. 12.13 The Jominy end-quench test.
(A) The standard form of test piece used. (B) A simple type of apparatus for use in the test.
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Figure IV-68 – L’essai Jominy.
Source: R.A. Higgins, Engineering Metallurgy, 6th Edition, Arnold, London, 1993.

Figure IV-69 – Transformations au sein d’un échantillon Jominy en fonction de la position.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.
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La trempabilité des aciers

Les variations de ces mesures entre 
échantillons d’un même acier font 
qu’on parle  pour un acier donné 
d’une «bande» Jominy plutôt que 
d’une courbe Jominy.
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Fig. 8.6 Jominy curves for upper and lower limits of a steel, En 19B, giving a hardenability band
(Thelning, Steel and its HeatTreatment, Bofors Handbook, Butterworth, 1975).

Fig. 8.7 The effect of percentage of martensite and carbon content on as-quenched hardness
(Thelning, Steel and its HeatTreatment, Bofors Handbook, Butterworth, 1975).

Figure IV-72 – Limites supérieure et inférieure pour la trempabilité, ou « bande Jominy », de
l’acier En 19B.
Source: R.W.K. Honeycombe, H.K.D.H. Bhadeshia, Steels: Microstructure and properties, 3rd Edition, Butterworth-
Heinemann, Oxford, 2006.

9.2 TEMPERING OF PLAIN CARBON STEELS 189

into ferrite is associated with a decrease in density so vacancies are required
to accommodate the growing cementite. Vacancies will diffuse away from
cementite particles which are redissolving in the ferrite and towards cemen-
tite particles which are growing, so that the rate-controlling process is likely to
be the diffusion of vacancies. The measured activation energies are much higher
(210–315 kJ mol−1), than that for diffusion of carbon in ferrite (∼84 kJ mol−1),
and much closer to the activation energy for self diffusion in α-iron
(∼250 kJ mol−1).

The original martensite lath boundaries remain stable up to about 600◦C,
but in the range 350–600◦C, there is considerable rearrangement of the disloca-
tions within the laths and at those lath boundaries which are essentially low
angle boundaries. This leads to a marked reduction in the dislocation density
and to lath-shaped ferritic grains closely related to the packets of similarly ori-
ented laths in the original martensite. This process, which is essentially one of
recovery, is replaced between 600◦C and 700◦C by recrystallization which results
in the formation of equi-axed ferrite grains with spheroidal Fe3C particles in
the boundaries and within the grains. This process occurs most readily in low-
carbon steels. At higher carbon contents the increased density of Fe3C particles
is much more effective in pinning the ferrite boundaries, so recrystallization is
much more sluggish. The final process is the continued coarsening of the Fe3C
particles and gradual ferrite grain growth (Fig. 9.6).

Fig. 9.6 Hardness of iron–carbon martensites tempered 1 h at 100–700◦C (Speich, Transac-
tions of the Metallurgical Society of AIME 245, 2553, 1969).

Figure IV-73 – Revenus de martensites pendant 1 h à des températures entre 100 et 700 �C.
Source: R.W.K. Honeycombe, H.K.D.H. Bhadeshia, Steels: Microstructure and properties, 3rd Edition, Butterworth-
Heinemann, Oxford, 2006.
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La trempabilité des aciers
Une autre mesure de la trempabilité des aciers est leur diamètre critique: le plus grand 
diamètre qui peut être trempé dans un milieu de trempe donné pour faire au moins 50% de 
martensite partout (qui a donc exactement 50% de martensite à cœur). 

CHAPITRE IV. L’ACIER

5.3 DETERMINATION OF HARDENABILITY

5.3.1 GROSSMANN ’S HARDENABILITY C ONCEPT

Grossmann’s method of testing hardenability [3] uses a number of cylindrical steel bars of
different diameters hardened in a given quenching medium. After sectioning each bar at
midlength and examining it metallographically, the bar that has 50% martensite at its center is
selected, and the diameter of this bar is designated as the critical diameter ( Dcrit). The
hardness value corresponding to 50% martensite will be determined exactly at the center of
the bar of Dcrit. Other bars with diameters smaller than Dcrit have more than 50% martensite
in the center of the cross section and correspondingly higher hardness, while bars having
diameters larger than Dcrit attain 50% martensite only up to a certain depth as shown in
Figure 5.5. The critical diameter Dcrit is valid for the quenching medium in which the bars
have been quenched. If one varies the quenching medium, a different critical diameter will be
obtained for the same steel.

To identify a quenching medium and its condition, Grossmann introduced the quenching
intensity (severity) factor H. The H values for oil, water, and brine under various rates of
agitation are given in Table 5.1[4]. From this table, the large influence of the agitation rate on
the quenching intensity is evident.

To determine the hardenability of a steel independently of the quenching medium,
Grossmann introduced the ideal critical diameter DI, which is defined as the diameter of a
given steel that would produce 50% martensite at the center when quenched in a bath of
quenching intensity H ¼1. Here, H ¼1  indicates a hypothetical quenching intensity that
reduces the surface temperature of the heated steel to the bath temperature in zero time.
Grossmann and his coworkers also constructed a chart, shown in Figure 5.6, that allows the
conversion of any value of critical diameter Dcrit for a given H value to the corresponding
value for the ideal critical diameter (DI) of the steel in question [2].

For example, after quenching in still water ( H ¼ 1.0), a round bar constructed of steel A
has a critical diameter ( Dcrit) of 28 mm according to Figure 5.6. This corresponds to an ideal
critical diameter (DI) of 48 mm. Another round bar, constructed of steel B, after quenching in
oil ( H ¼ 0.4), has a critical diameter ( Dcrit) of 20 mm. Converting this value, using Figure 5.6,
provides an ideal critical diameter (DI) of 52 mm. Thus, steel B has a higher hardenability
than steel A. This indicates that DI is a measure of steel hardenability that is independent of
the quenching medium.
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FIGURE 5.5 Determination of the critical diameter Dcrit according to Grossmann. (From G. Spur (Ed.),
Handbuch der Fertigungstechnik, Band 4=2, Wärmebehandeln, Carl Hanser, Munich, 1987, p. 1012.)

! 2006 by Taylor & Francis Group, LLC.

Figure IV-64 – Dureté dans des échantillons trempés de diamètres différents. Le diamètre critique
correspond à 50% de martensite à coeur.
Source: G.E. Totten, Steel Heat Treatment: Metallurgy and Technologies, 2nd Edition, Taylor & Francis Group, U.S.A.,
2006.

qui est plus directe en termes pratiques tout en étant suffisamment raffinée pour permettre non
seulement de comparer les nuances d’acier l’une à l’autre, mais même de prédire la trempabilité
d’un acier donné de forme simple tant qu’il appartient à une gamme de compositions qui est
finie mais assez large. Cette approche a été mise au point aux Etats-Unis par Grossman et ses
collaborateurs. Elle repose sur une quantification de la trempabilité par une longueur : le diamètre
critique caractéristique de l’acier en question est le diamètre maximal d’une barre cylindrique de
cet acier qui peut être trempée pour former au moins 50% de martensite partout, même « à cœur »,
voulant dire à son centre, figure IV-64. Au diamètre critique, donc, la microstructure comporte
exactement 50% de martensite au centre de la barre (puisque ce point est celui qui a été refroidi le
plus lentement), et donc cette quantité ou davantage partout ailleurs. Ce diamètre critique dépend
du milieu de trempe : plus le milieu de trempe est efficace, plus il sera grand. Aussi, à milieu de
trempe donné, plus la trempabilité d’un acier est grande, plus son diamètre critique sera élevé - et
vice versa.

Cette définition est utilisée d’abord pour comparer les différents milieux de trempe : ceci est
accompli par le biais de l’introduction d’un paramètre nommé H permettant de déduire, à l’aide
d’une abaque et du diamètre critique mesuré par trempe dans un milieu donné, le diamètre critique
observé pour un autre milieu de H donné, figure IV-65 . Par exemple pour l’eau sans agitation
H = 0.9 � 1, pour l’eau salée sans agitation H = 2, pour l’eau agitée violemment H = 4, pour
l’huile non agitée H = 0.25� 0.3, etc. Plus H est élevé, plus le milieu de trempe est efficace — et
plus les diamètres critiques sont grands. Le meilleur de tous les milieux de trempe sera celui qui
ramènera instantanément et maintiendra la surface externe de toute barre d’acier à la température
du milieu de trempe : dès lors, le seul facteur limitant le transfert de chaleur est la conduction
à travers l’acier du centre vers la surface externe. Un tel milieu est dit « idéal » et correspond
à H infini. Le diamètre critique déduit pour ce milieu est le plus grand possible, et est nommé
« diamètre idéal » DI . Par convention, et aussi car ce milieu est définissable sans ambiguité (l’eau
trempe à vitesse variable selon un grand nombre de paramètres : sa pureté, son agitation, voire le
taille et la forme du bac qui la contient ou le mode de plongée de la pièce), c’est le diamètre idéal
qui est adopté comme mesure de la trempabilité des aciers, laquelle est indépendante du milieu de
trempe et donc permet de comparer les aciers.

Grossman et al. ont ensuite mis au point des méthodes de prédiction de DI pour un acier donné
si on en connaît la taille de grain, la teneur en carbone, et la teneur en un certain nombre d’autres
éléments d’alliage de l’acier. Ces méthodes sont basées sur l’expérience et reposent sur l’utilisation
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Cette méthode est riche, 
étant prédictive (nous 
n’entrerons pas dans le 
détail; le polycopié 
Métaux et Alliages décrit 
la méthode). 
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La martensite est loin d’être une forme stable de l’alliage fer-carbone: 
- sa microstructure comporte de fortes contraintes internes entre les plaques de martensite 
et entre celles-ci et la matrice austénitique s’il en reste (selon les températures Ms et Mf)
- les atomes de carbone sont «coincés» entre les atomes de fer, faisant que la martensite 
est une solution solide de carbone dans la ferrite, à des concentrations loin au-dessus de la 
concentration d’équilibre, avec les atomes 
de carbone situés à des sites qui créent de 
fortes contraintes internes au niveau des atomes;
- la martensite est en outre remplie de dislocations.

Si on la chauffe, la mobilité des atomes de 
carbone étant élevée (puisqu’ils 
sont interstitiels), la martensite va évoluer, et pour
finir va se décomposer.

D. LE SYSTÈME FE-C

Figure IV-40 – Distorsion de la martensite, les points noirs représentant les sites interstitiels, les
ronds blancs les atomes de fer : (A) structure cfc (austénite) ; (B) représentation tétragonale de
l’austénite ; (C) martensite tétragonale ; (D) structure cc (ferrite).
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

Figure IV-41 – Variation des paramètres de mailles de l’austénite et de la martensite en fonction
de la teneur en carbone.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

Figure IV-42 – Ms et Mf en fonction de la teneur en manganèse.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.
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Si on chauffe la martensite, les atomes de carbone migrent pour quitter les sites interstitiels (trop étroits) et 
vont
- aller se loger le long des dislocations
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Fig. 8.6 Jominy curves for upper and lower limits of a steel, En 19B, giving a hardenability band
(Thelning, Steel and its HeatTreatment, Bofors Handbook, Butterworth, 1975).

Fig. 8.7 The effect of percentage of martensite and carbon content on as-quenched hardness
(Thelning, Steel and its HeatTreatment, Bofors Handbook, Butterworth, 1975).

Figure IV-72 – Limites supérieure et inférieure pour la trempabilité, ou « bande Jominy », de
l’acier En 19B.
Source: R.W.K. Honeycombe, H.K.D.H. Bhadeshia, Steels: Microstructure and properties, 3rd Edition, Butterworth-
Heinemann, Oxford, 2006.
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into ferrite is associated with a decrease in density so vacancies are required
to accommodate the growing cementite. Vacancies will diffuse away from
cementite particles which are redissolving in the ferrite and towards cemen-
tite particles which are growing, so that the rate-controlling process is likely to
be the diffusion of vacancies. The measured activation energies are much higher
(210–315 kJ mol−1), than that for diffusion of carbon in ferrite (∼84 kJ mol−1),
and much closer to the activation energy for self diffusion in α-iron
(∼250 kJ mol−1).

The original martensite lath boundaries remain stable up to about 600◦C,
but in the range 350–600◦C, there is considerable rearrangement of the disloca-
tions within the laths and at those lath boundaries which are essentially low
angle boundaries. This leads to a marked reduction in the dislocation density
and to lath-shaped ferritic grains closely related to the packets of similarly ori-
ented laths in the original martensite. This process, which is essentially one of
recovery, is replaced between 600◦C and 700◦C by recrystallization which results
in the formation of equi-axed ferrite grains with spheroidal Fe3C particles in
the boundaries and within the grains. This process occurs most readily in low-
carbon steels. At higher carbon contents the increased density of Fe3C particles
is much more effective in pinning the ferrite boundaries, so recrystallization is
much more sluggish. The final process is the continued coarsening of the Fe3C
particles and gradual ferrite grain growth (Fig. 9.6).

Fig. 9.6 Hardness of iron–carbon martensites tempered 1 h at 100–700◦C (Speich, Transac-
tions of the Metallurgical Society of AIME 245, 2553, 1969).

Figure IV-73 – Revenus de martensites pendant 1 h à des températures entre 100 et 700 �C.
Source: R.W.K. Honeycombe, H.K.D.H. Bhadeshia, Steels: Microstructure and properties, 3rd Edition, Butterworth-
Heinemann, Oxford, 2006.
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- germiner des pe0ts précipités de carbure (e), 
un (autre) carbure proche de la cémen0te 
mais cohérent et qui entraîne un certain 
niveau de durcissement structural,

...puis aux temps plus longs et températures 
plus élevées:
- produire de nouveaux carbures et voir la 
matura0on des carbures formés (aux plus 
hautes températures on forme des par0cules 
quasi-sphériques de cémen0te 
«sphéroïdale»),
- éliminer des disloca0ons et/ou 
recristalliser (comme lors du 
recuit des métaux déformés).
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C’est le revenu de la martensite (martensite tempering): le résultat est que l’acier devient moins dur mais 
aussi et surtout moins fragile. 

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-74 – Cémentite sphéroïdisée dans un acier G10400 à 0.4%pds C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2010.

Ensemble, ces deux phénomènes liés à la migration du carbone définissent le « stade 1 » du
revenu. Le revenu dans cette gamme de températures est pratiqué dans un grand nombre de cas
non pour altérer les propriétés mécaniques de l’acier (lesquelles changent peu), mais plutôt pour
réduire les contraintes internes résultant de la trempe ; ce type de revenu est ainsi appelé « revenu
de détente ».

Le stade 2 est observé entre environ 230 et 300 �C. Il voit la décomposition de l’austénite
résiduelle en une structure biphasée apparentée à la bainite (les stades du revenu de la martensite
dont définis ici selon Honeycombe p. 184, et différent un peu des définitions du livre de Barralis
et Maeder). L’existence de ce second stade dépend de la gamme de temps caractéristique de la
transformation bainitique sur le diagramme TTT de l’acier en question : si ces temps sont longs
(ce qui est observé pour certains aciers fortement alliés) on peut ne pas voir cette décomposition de
l’austénite. La structure obtenue est plus foncée que la martensite après attaque, et était nommée
« troostite » selon une nomenclature maintenant désuète. Elle est simplement nommée martensite
revenue de nos jours.

Pendant le stade 3 la cémentite apparaît et la matrice de fer perd sa tétragonalité pour devenir
de la ferrite cubique. Cette cémentite croît aux basses températures sous forme de petites aiguilles
ou plaquettes, par germination sur les précipités ", ainsi que sur les dislocations ou d’autres dé-
fauts réticulaires. À partir d’environ 300 �C, ces précipités de cémentite connaissent la maturation,
les plus petits précipités se dissolvant pour se redéposer sur les plus gros, ce phénomène ayant
lieu, comme on sait, afin de diminuer l’énergie d’interface totale du système. À partir d’environ
400 �C, la cémentite se « sphéroïdise » aussi, prenant la forme de sphères, toujours pour minimiser
l’énergie d’interface, figure IV-74. Dans la pratique, le revenu est souvent poussé jusqu’à ce stade.
Le traitement de revenu comporte alors une chauffe entre 500 �C et Ac1 (définition du « revenu
classique »). On appelait « sorbite » la structure ainsi obtenue, de ferrite et de cémentite distribuée
en petits globules.

À partir du stade 2 ou du stade 3, selon le cas, le revenu adoucit l’acier : la limite élastique, la
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Figure IV-75 – Évolution des propriétés d’un acier (allié) 4340 lors d’un revenu à différentes
températures.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

dureté, la résistance en traction chutent, et la ductilité croît, figure IV-75. Simultanément à l’évo-
lution de la microstructure observée pendant le revenu, on obtient comme dit aussi une réduction
des contraintes internes, en particulier des contraintes de trempe.

Pour les aciers, donc, le revenu signifie en général une diminution de la dureté : ceci est à l’opposé
de ce que nous avons vu pour les alliages à durcissement structural tels que les alliages d’aluminium
du chapitre II (on se souvient que M. Wilm utilisa le même schéma de trempe suivie de revenu
que pour les aciers — avec un résultat un peu différent). La dureté pouvant être atteinte après
trempe est considérable mais la ductilité associée est par contre généralement faible ; ceci fait que
le revenu est utilisé pour atteindre un meilleur compromis de ces propriétés de dureté et ductilité
(réduction de la première ; augmentation de la seconde). La gamme de telles combinaisons de dureté
et ductilité ainsi obtenue est très attrayante : les aciers restent les matériaux principalement utilisés
pour la fabrication de pièces fortement sollicitées.

Pour les aciers contenant des éléments carburigènes comme Mo, W, Ti et Nb, à partir de
450 �C on peut aussi voir la formation, pendant le revenu, de carbures de ces éléments d’alliage,
différents de la cémentite, voir table IV-3. Leur formation est plus lente que celle de la cémentite,
les éléments substitutionels diffusant moins facilement que le carbone dans le fer. La cémentite se
forme donc d’abord lors du revenu, puis les éléments carburigènes ayant des carbures plus stables
que la cémentite, s’ils apparaissent ensuite, peuvent dissoudre cette dernière. Cette formation de
carbures plus stables accompagnée de dissolution de la cémentite a lieu plus tard et à température
plus haute. Ceci a ainsi été appelé le stade 4 du revenu ; il est bien entendu observé seulement avec
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Dans les aciers alliés on peut en outre voir à température élevée l’appariEon d’autres 
carbures, formés entre le carbone et ces atomes en soluEon solide. 

On appelle cela le durcissement secondaire
(secondary hardening).

L’avantage en est que ces précipités ayant été
formés à haute température, ils sont 
stables à des température relaEvement 
élevées.

CHAPITRE IV. L’ACIER

Chapter 17: Tempering of Steel / 335

Fig. 17.8 Retardation of softening and secondary hardening during tempering of steels with
various molybdenum content. Source: Ref 17.6

form fine alloy carbides that produce a hardness increase at higher tem-

pering temperatures. This hardness increase is frequently referred to as

secondary hardening.

Figure 17.8 shows secondary hardening in a series of steels containing

molybdenum (Ref 17.6, 17.7). The higher the molybdenum content, the

higher is the hardness associated with the secondary hardening peak, and

even at 0.47% Mo when no hardness peak is observed, a significant re-

tardation of softening is apparent. The secondary hardening peaks develop

only at high tempering temperatures because alloy carbide formation de-

pends on the diffusion of the carbide-forming elements, a more sluggish

process than that of carbon and iron diffusion. As a result, not only is a

finer dispersion of particles produced, but also once formed, the alloy

carbides are quite resistant to coarsening. The latter characteristic of the

fine alloy carbides is used to advantage in tool steels that must not soften

even though high temperatures are generated by their use in hot working

dies or high-speed machining. Also, ferritic low-carbon steels containing

chromium and molybdenum are used in pressure vessels and reactors op-

erated at temperatures around 540 !C (1000 !F) because the alloy carbides
resist coarsening at those temperatures and therefore provide good creep

resistance.

Figure IV-76 – Durcissement secondaire selon la composition en Mo.
Source: G. Krauss, Steels: Heat Treatment and Processing Principles, ASM International, U.S.A., 2005.

les aciers alliés avec de tels éléments. Quand les nouveaux carbures sont de taille suffisamment fine,
de l’ordre de 10 nm, ils apportent à l’alliage un durcissement supplémentaire par le mécanisme de
durcissement structural. On peut alors voir un regain de dureté dans l’acier après revenu vers
ces températures : ceci s’appelle le durcissement secondaire (« secondary hardening » en anglais,
figure IV-76. Étant formé par précipitation à haute température, ce durcissement est stable jusqu’à
une température relativement élevée : ces aciers retiennent leur dureté tant que la température de
service reste en-dessous de la température de précipitation, vers 450 �C ou davantage — bien au
delà de la gamme de températures auxquelles la cémentite reste stable ; ce sont donc des aciers
plus attrayants pour les applications demandant une bonne tenue thermique. De plus, ces carbures
« secondaires » produisent des aciers ayant une combinaison attrayante de dureté et de ductilité.

On note qu’avec les aciers fortement alliés qui :

(i) contiennent de l’austénite résiduelle,

(ii) ont une transformation bainitique tardive,

(iii) et contiennent des éléments carburigènes,

on peut voir aussi une précipitation de carbures au sein aussi de l’austénite pendant le revenu.
Quand ceci se produit, l’austénite s’appauvrit en carbone ; elle voit donc ses températures Ms,
Mf remonter. Lors du retour à l’ambiante après revenu, il est alors possible que cette austé-
nite appauvrie se transforme en martensite, contrairement la première trempe. Cette martensite,
qu’on dit résiduelle, peut fragiliser le métal et rendre nécessaire un second, voire plusieurs, cycles
trempe/revenus supplémentaires destinés à adoucir cette nouvelle martensite formée après revenu.

Pour certains aciers, on peut aussi assister à une fragilisation lors du revenu. Celle-ci est re-
connaissable par le faciès de rupture de l’acier, lequel est alors intergranulaire : l’acier casse par
séparation de grains, donnant à la surface de rupture un aspect caractéristique. Cette fragilisation
a lieu après revenu dans certaines gammes de température, en particulier après revenu entre 500 et
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Figure IV-43 – Ms et Mf en fonction de la teneur en carbone.
Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

(a) Dureté Rockwell. (b) Dureté Vickers.

Figure IV-44 – Dureté de la martensite en fonction de la teneur en carbone.Source: R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, 2nd Edition, D. Van Nostrand Company, New York, 1964.

transformation plus difficile : en effet, la gamme de températures où celle-ci a lieu, et donc Ms et
Mf , diminuent quand la teneur en carbone augmente, figure IV-43. Ensuite, il y a des contraintes
locales fortes autour des atomes de carbone, lesquels sont présents à des teneurs bien trop élevées
dans la « presque-ferrite » qu’est la martensite (on se souvient que la concentration maximale de
carbone à l’équilibre dans la ferrite est seulement 0.02%pds). Ces fortes contraintes locales ainsi
que la distorsion d’ensemble du réseau interagissent fortement avec les dislocations au sein de la
martensite. De ce fait, et aussi du fait qu’après transformation martensitique le cristal contient une
forte densité de dislocations et de macles induites par la transformation elle-même, le mouvement
ultérieur de dislocations dans la martensite formée est très difficile. La martensite des aciers est
donc très dure, et sa dureté augmente rapidement avec sa teneur en carbone, figure IV-44. De là
découle principalement l’importance pratique de la transformation martensitique dans les aciers.
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Un point un peu subtil mais qui peut être important en pratique: comme vous le savez, si Mf est inférieure 
à la température de trempe, alors il reste de l’austénite dans la microstructure. Si la migration du carbone 
pendant le revenu (qui aura lieu aussi dans l’austénite) apauvrit cette austénite en carbone, par exemple 
par formation de précipités secondaires, l’austénite voit son Ms et Mf augmenter. 
Elle va de ce fait se transformer en martensite – fragile - quand la pièce va se refroidir et retourner à 
l’ambiante. 

Pour certains aciers il faut alors faire plusieurs 
revenus pour stabiliser la teneur en carbone de 
l’austénite et ensuite adoucir toute la martensite. 
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Une autre complica0on importante: la 
«fragilisa(on de revenu» (temper embri>lement). 

A certaines des températures rencontrées lors du 
revenu des aciers leur microstructure peut évoluer 
pour les rendre fragiles. 

Par exemple, à des températures rencontrées lors 
du revenu (environ 350 à 600°C), certaines 
impuretés (P, Sb, Sn ou As) combinées à des 
éléments d’alliage spécifiques (Cr par exemple) 
peuvent ne>ement réduire  la duc0lité de l’alliage 
en fragilisant les sites des anciens joints de 
l’austénite. 

Ceci se combat en ajoutant d’autres éléments 
d’alliage (Mo dans les aciers contenant du Cr par 
exemple) qui servent d’an0dote au phénomène.

E. LE TRAITEMENT THERMIQUE DES ACIERS

Figure IV-77 – Fracture intergranulaire dans un acier fragilisé lors du revenu.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.

650 �C, suivi de refroidissement lent ou de mise en service à des températures de l’ordre de 300 �C,
figure IV-77. Ce phénomène, nommé « fragilité réversible de revenu », est dû à la migration d’im-
puretés telles que P, Sb, Sn ou As aux emplacements des anciens joints de grains de l’austénite.
La concentration de ces éléments fortement accrue en cet endroit cause une fragilisation locale du
matériau en ces sites, même lorsque la concentration globale des éléments fragilisants est très faible,
par exemple moins de 0.01%pds. La fragilisation réversible de revenu peut être évitée par addition
d’autres éléments, tels que Mo, Ti ou Zr. Elle est réversible dans le sens où elle peut être enlevée
par réchauffage à 600 �C suivi de trempe, et peut réapparaître après réchauffage et maintient dans
la gamme de températures 350–550 �C. Le premier traitement peut ceci dit poser des problèmes
de contraintes résiduelles, le second peut poser problème si l’acier voit ces températures en service.
La gamme de températures auxquelles cette fragilisation peut apparaître varie avec la nuance de
l’acier, et peut être aussi basse que 250–400 �C.

Globalement, le traitement thermique des aciers par trempe et revenu a fait l’objet d’études
en grand nombre et très poussées. Ceci fait que ce phénomène complexe est à présent fortement
quantifié. On peut mesurer le travail accompli quand on se souvient que la méthode de Grossman
permet de prédire, en fonction de la taille du grain et de la composition de l’austénite, le diamètre
maximal qui pourra être durci à cœur pour un milieu de trempe donné : le nombre de milieux de
trempe et de nuances d’acier envisageables étant considérable, on imagine toutes les expériences
qui ont dû être conduites pour proposer une telle méthodologie. L’intégration de toutes ces données
expérimentales dans des banques de données informatisées couplée à l’analyse systématique des
relations qui existent entre microstructure et propriétés d’une part, ou entre histoire thermique
ou thermomécanique, composition et microstructure d’autre part, fait que l’on peut maintenant
pousser la prédiction plus loin. On peut ainsi maintenant prédire, pour une trempe donnée d’une
pièce de forme donnée et faite d’un alliage donné, la trempe étant suivie d’un revenu de température
et de temps donnés, les propriétés mécaniques et la distribution de microstructures partout au sein
de la pièce. Nous n’entrerons bien sûr pas dans le détail de telles banques de données ni des
programmes informatiques développés ou en cours de développement à cette fin, et ni non plus
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Une exploitation judicieuse des diagrammes TTT permet de définir des traitements
thermiques astucieux, qui incluent des maintiens à température constante pour équilibrer
les températures et donc éviter la fissuration ou distortions de la pièce et lui donner une
microstructure uniforme. Exemples:

E. LE TRAITEMENT THERMIQUE DES ACIERS

Figure IV-83 – Austempering.
Source: H.E. Boyer, Atlas of isothermal transformation and cooling transformation diagrams, ASM International, U.S.A.,
1977.

de dislocations qui en résulte au sein de l’austénite mère a ensuite pour effet d’augmenter celle de
la martensite formée ensuite lorsque cette austénite écrouie est trempée (pour éviter le nez de la
bainite). Le résultat final est une augmentation des propriétés mécaniques de la martensite et des
microstructures formées après revenu. Ce traitement s’appelle l’Ausforming = austénitoformage.

Il existe aussi un quatrième traitement thermique isotherme, utilisé pour adoucir les aciers
de haute trempabilité dont la gamme de temps de formation de la perlite est longue lors du
refroidissement continu. Ce traitement de recuit isotherme trempe l’acier à une température située
près de celle du nez de la transformation perlitique, afin d’en accélérer la formation, figure IV-85.
La perlite ainsi formée peut aussi être globulisée par réchauffe ultérieure juste en dessous de Ac1,
ce qui améliore la ductilité et l’usinabilité de l’acier.

Ces traitements de durcissement isothermes sont attrayants, mais sont loin d’être systémati-
quement utilisés du fait qu’ils sont plus complexes à mettre en œuvre : il faut des bains de trempe
à température élevée et étroitement contrôlée. De plus, pour l’austénitoformage, il faut inclure une
déformation intermédiaire dans une plage de températures et de temps étroites, rapidement suivie
d’une trempe, ce qui est à l’évidence peu facile à mettre en œuvre sur le plan pratique.

Mentionnons pour finir un dernier traitement thermique astucieux, qui est utilisé à échelle in-
dustrielle car il est simple et donne d’excellents aciers (dont la formabilité est en particulier bonne) :
il s’agit des aciers « Dual Phase » (de l’anglais). Ce sont des aciers au carbone faiblement alliés,
dont la microstructure est un mélange de 80 à 90 pour cent de ferrite environ, renforcée par 20
à 10 pour cent d’îlots de martensite, avec parfois (selon l’alliage) un peu d’austénite résiduelle.
Typiquement ils contiennent environ 0.1%pds de carbone, ainsi que de faibles quantités d’éléments
d’alliage qui augmentent la trempabilité des aciers (chrome, molybdène). Ces aciers sont produits
par austénitisation atypique, puisque celle-ci est conduite, non dans le domaine de stabilité de
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Figure IV-83 – Austempering.
Source: H.E. Boyer, Atlas of isothermal transformation and cooling transformation diagrams, ASM International, U.S.A.,
1977.

de dislocations qui en résulte au sein de l’austénite mère a ensuite pour effet d’augmenter celle de
la martensite formée ensuite lorsque cette austénite écrouie est trempée (pour éviter le nez de la
bainite). Le résultat final est une augmentation des propriétés mécaniques de la martensite et des
microstructures formées après revenu. Ce traitement s’appelle l’Ausforming = austénitoformage.

Il existe aussi un quatrième traitement thermique isotherme, utilisé pour adoucir les aciers
de haute trempabilité dont la gamme de temps de formation de la perlite est longue lors du
refroidissement continu. Ce traitement de recuit isotherme trempe l’acier à une température située
près de celle du nez de la transformation perlitique, afin d’en accélérer la formation, figure IV-85.
La perlite ainsi formée peut aussi être globulisée par réchauffe ultérieure juste en dessous de Ac1,
ce qui améliore la ductilité et l’usinabilité de l’acier.

Ces traitements de durcissement isothermes sont attrayants, mais sont loin d’être systémati-
quement utilisés du fait qu’ils sont plus complexes à mettre en œuvre : il faut des bains de trempe
à température élevée et étroitement contrôlée. De plus, pour l’austénitoformage, il faut inclure une
déformation intermédiaire dans une plage de températures et de temps étroites, rapidement suivie
d’une trempe, ce qui est à l’évidence peu facile à mettre en œuvre sur le plan pratique.

Mentionnons pour finir un dernier traitement thermique astucieux, qui est utilisé à échelle in-
dustrielle car il est simple et donne d’excellents aciers (dont la formabilité est en particulier bonne) :
il s’agit des aciers « Dual Phase » (de l’anglais). Ce sont des aciers au carbone faiblement alliés,
dont la microstructure est un mélange de 80 à 90 pour cent de ferrite environ, renforcée par 20
à 10 pour cent d’îlots de martensite, avec parfois (selon l’alliage) un peu d’austénite résiduelle.
Typiquement ils contiennent environ 0.1%pds de carbone, ainsi que de faibles quantités d’éléments
d’alliage qui augmentent la trempabilité des aciers (chrome, molybdène). Ces aciers sont produits
par austénitisation atypique, puisque celle-ci est conduite, non dans le domaine de stabilité de
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Figure IV-81 – Trempe isotherme classique.
Source: H.E. Boyer, Atlas of isothermal transformation and cooling transformation diagrams, ASM International, U.S.A.,
1977.

Figure IV-82 – Martempering.
Source: H.E. Boyer, Atlas of isothermal transformation and cooling transformation diagrams, ASM International, U.S.A.,
1977.

242 Text copyright Andreas Mortensen, 2012

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-81 – Trempe isotherme classique.
Source: H.E. Boyer, Atlas of isothermal transformation and cooling transformation diagrams, ASM International, U.S.A.,
1977.

Figure IV-82 – Martempering.
Source: H.E. Boyer, Atlas of isothermal transformation and cooling transformation diagrams, ASM International, U.S.A.,
1977.
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Autre exemple:

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-84 – Ausforming.
Source: T.V. Rajan, C.P. Sharma, A. Sharma, Heat Treatment Principles and Techniques, 2nd Edition, PHI Learning,
New Dehli, 2011.

Figure IV-85 – Recuit isotherme.
Source: H.E. Boyer, Atlas of isothermal transformation and cooling transformation diagrams, ASM International, U.S.A.,
1977.
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Figure IV-88 – Différents design de bobines pour le chauffage de surface.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

Figure IV-89 – Chauffage de la surface par laser.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.
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On peut aussi durcir les aciers trempables le long de leur surface et pas à cœur (pour avoir 
une surface dure et un cœur moins fragile) en 
(i) chauffant la surface (avec une flamme, par inducEon, avec un laser, ...) pour un temps 
court, suivi de trempe (délibérée et/ou par le cœur de la pièce).CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-87 – Chauffage de la surface par flamme.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

a Traitements thermiques superficiels

La première classe de traitements superficiels utilise une amplification des différences de vitesse
de trempe entre le cœur et la surface de la pièce. Celle-ci doit être donc faite d’un acier à trempa-
bilité d’emblée suffisante pour produire par trempe une couche martensitique à sa périphérie : les
aciers utilisés sont donc à trempabilité suffisante, à savoir des aciers contenant usuellement entre
0.35 et 0.5%pds de carbone, et/ou aciers alliés. Le procédé commence par le traitement thermique
conventionnel approprié au cœur de la pièce, par exemple de trempe et revenu, afin de lui confé-
rer les propriétés souhaitées à cœur. Ensuite seule la surface est chauffée et refroidie rapidement.
Pour ce on utilise des méthodes de chauffage intense, qui amènent la surface dans le domaine
austénitique suffisamment vite pour que la chaleur apportée à la surface n’aie pas le temps d’être
conduite loin à l’intérieur de la pièce. Les méthode de chauffe surfacique usuelles sont le chauffage
par flamme de chalumeau (au propane, à l’acétylène ou au gaz naturel), figure IV-87, le chauf-
fage par induction, figure IV-88, ou le chauffage par laser, figure IV-89. La deuxième méthode, de
chauffage par induction, consiste à créer au voisinage de la pièce un champ magnétique oscillant de
haute fréquence, lequel induit des courants circulant dans une couche limitée le long de la surface
de la pièce, d’épaisseur � inversement proportionnelle à la fréquence du champ magnétique. Ce
courant, à son tour, chauffe l’acier au sein duquel il circule, par simple effet ohmique de chauffage
résistif direct additionné, dans les aciers magnétiques, à des effets d’hystérèse magnétique. Avec
une fréquence élevée on peut donc concentrer la chaleur dans une fine couche périphérique de la
pièce, d’épaisseur réglable. Le chauffage à laser consiste à illuminer la surface de la pièce avec un
laser puissant (CO2 ou Nd:YAG), ce qui chauffe localement et de manière très rapide le métal.
L’avantage du laser est que presque toutes les géométries sont possibles, et le traitement peut être
très rapide ; cependant, la couche affectée est relativement mince (moins de 2.5 mm).

Après application de la chaleur à la surface de la pièce, la zone chauffée est refroidie par
trempe rapide, la chaleur étant transportée par conduction vers l’acier froid avoisinant, et souvent
aussi par un refroidissement délibéré de la surface, typiquement avec des jets d’eau, figure IV-
90. Le durcissement par chauffage superficiel est économique et peut être utilisé pour limiter le
durcissement martensitique d’une pièce à quelques régions choisies de sa surface. Il existe aussi
des méthodes de chauffe de la surface plus puissantes, telles que le chauffage par torche plasma
ou par bombardement électronique ; ces méthodes sont en particulier utiles pour engendrer par
chauffage bref des couches durcies fines, de quelques dizaines à quelques centaines de micromètres
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(ii) chauffant la pièce aux températures austénitiques dans une atmosphère (gaz, solution, ..) 
riche en carbone, de façon à enrichir par réaction et diffusion la surface externe en carbone –
ce qui la rendra et plus dure et plus trempable – c’est la «cémentation» (carburization, or case-
hardening). Notez que l’inverse peut avoir lieu dans un milieu pauvre en carbone: c’est la 
décarburisation, généralement néfaste. 

E. LE TRAITEMENT THERMIQUE DES ACIERS

192 / Steel Metallurgy for the Non-Metallurgist

Carburizing

This technique was discussed briefly in Chapter
7, “Diffusion—A Mechanism for Atom Migra-
tion within a Metal.” It involves supplying
carbon to the steel surface at high temperatures,
where the carbon atoms diffuse into the steel
and produce an increased carbon content locally
under the surface, as shown schematically in
Fig. 7.2. Subsequent heat treatment then pro-
duces a hardened surface layer, because the
increased carbon content at the surface increases
the hardness of the martensite formed there on
quenching, as predicted by Fig. 4.13. As dis-
cussed with reference to Eq. 7.2, the carbon
atoms are carried to the steel surface in a gas
containing a mixture of carbon dioxide (CO2)
and carbon monoxide (CO). Figure 7.7 and its
discussion explain how engineers have used the
science of thermodynamics to calculate the
%CO2 in the endo gas used commercially in
U.S. heat treat facilities to control the so-called
carbon potential of endo gas. The %C in a 1095
steel is 0.95. Therefore, the line labeled 1095 in
Fig. 7.7 is the 0.95 carbon potential line. For
example, according to Fig. 7.7, at 1000 °C
(1830 °F), an endo gas having %CO2 ! 0.067
will have a carbon potential of 0.95% C. There-
fore, a 1095 steel placed into this gas under these
conditions will neither carburize nor decarburize.
In the discussion of Fig. 7.7, this gas was called
a neutral gas for the 1095 steel. 

Now, suppose a low-carbon steel such as a
1018 is placed into a furnace at 1000 °C (1830
°F) with the endo composition set to the 0.95
carbon potential value. The steel would imme-
diately start to carburize, the surface composi-
tion would increase to the 0.95% value, and
carbon would start to diffuse into the 1018 bar.
Figure 17.6 is a schematic diagram showing
how the %C would have increased in the bar
after 5 min, 30 min, and 1h. The carbon trans-
port occurs in two steps:

1. Carbon atoms move from the gas to the
steel surface.

2. Carbon atoms migrate into the steel by
diffusion.

At short times, step 1 is slower than step 2,
and the rate of carburization is limited by step 1.
During this time, the composition of the steel at
the surface rises from the initial 0.18% C value
to the carbon potential value of 0.95% C, after
which time it remains fixed at this value, as set
by the gas composition. At longer times, the rate
of carburization is controlled by the diffusion

process, which was discussed in Chapter 7. If
the bar is quenched after the 1 h hold time and if
its hardenability is adequate, fresh martensite
forms near the surface, and Fig. 4.13 can be
used to determine the value of the hardness at
the surface. It can be seen that the surface hard-
ness should be approximately HRC ! 66.
Figure 4.13 also predicts that when the %C
decreases to approximately 0.28, the hardness
will have fallen to HRC ! 50. The construction
in Fig. 17.6 shows how the Rc50 case depth is
set by the composition profile produced by the
carburization process. 

In the previous example, where the source of
carbon is supplied to the steel from the sur-
rounding gas, the process is called gas carburiz-
ing. Obviously, control of the carbon potential
of the gas is very important in controlling this
carburization process. Figure 17.7 is a more
generalized way of presenting the carbon poten-
tial information at a constant temperature than
was presented in Fig. 7.7. Usually, conventional
carburization is done at lower temperatures than
the 1000 °C (1830 °F) value of the previous
example in order to avoid grain growth of the
austenite. A more common temperature is 927 °C
(1700 °F), which is the temperature chosen for
Fig. 17.7. This diagram can be used with any
mixture of CO2/CO gas. In endo gas, the %CO
remains near 20, and the vertical line shown on
the diagram applies. The diagram shows nicely
one of the neat features of endo gas. By adjusting

Fig. 17.6 Carbon profile produced by carburizing. CP, car-
bon potentialFigure IV-91 – Profil de concentration en carbone dans un acier lors de la cémentation.

Source: J.D. Verhoeven, Steel Metallurgy for the Non-Metallurgist, ASM International, U.S.A., 2007.

Figure IV-92 – Profils de concentration en carbone selon le procédé de cémentation.
Source: J.R. Davis, Surface hardening of steels: understanding the basics, ASM International, U.S.A., 2002.
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Figure IV-95 – Micrographie d’un acier à 0.15%pds C après cémentation solide à 940 �C pendant :
(a) 1 h ; (b) 2 h ; (c) 3 h.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

c La nitruration

La nitruration est analogue à la cémentation par carbone en ce que la concentration en élément
interstitiel est augmentée par le biais d’une diffusion de celui-ci à travers la surface de la pièce à
traiter. Une différence essentielle est que la diffusivité de l’azote est plus grande dans la ferrite que
dans l’austénite (contrairement au carbone, pour lequel c’est l’inverse qui est observé). De ce fait, la
nitruration est effectuée à plus basse température, vers 500 �C, pour que la ferrite et non l’austénite
soit présente. Ceci fait que la pièce est, lors de la nitruration, d’abord traitée thermiquement par
trempe et revenu à une température généralement supérieure à la température de nitruration,
usinée, et ensuite nitrurée.

La nitruration par voie gazeuse consiste en une exposition à un gaz contenant de l’ammoniaque
NH3, lequel se dissocie pour introduire des atomes individuels d’azote N à la surface de l’acier
(l’azote gazeuse N2 ne pénètre pas l’acier). La concentration en surface est contrôlée par la com-
position du gaz, et les temps sont typiquement relativement longs (40–100 heures à 500 �C). La
nitruration est conduite sur des aciers contenant des éléments ayant une forte affinité à l’azote, et
formant de ce fait des nitrures : ces nitrures durcissent la surface de l’acier et empêchent aussi une
pénétration profonde de l’azote dans la pièce (qui sinon diffuse vite), en l’emprisonnant sous forme
de nitrures près de la surface. L’aluminium est le plus efficace à cet égard, formant des nitrures
de grande dureté (AlN). Le chrome, le vanadium et le molybdène sont moins efficaces, mais sont
utilisés quand l’aluminium produit une couche externe trop dure, ou aussi pour créer une couche
de dureté intermédiaire entre la couche externe riche en nitrure d’aluminium et le cœur de la pièce.
Les structures obtenues sont constituées d’une couche externe dite de combinaison ayant de 5 à
30µm d’épaisseur, composée de nitrures �’ et " riches en fer (cette dernière étant la plus dure),
suivie d’une zone de diffusion, plus large (50 à 800µm) et constituée de ferrite enrichie en azote
en solution solide, y ayant aussi formé des précipités de nitrures, figure IV-96 et IV-97.

Une autre méthode de nitruration est la nitruration par plasma. Celle-ci comprend l’intro-
duction de la pièce à traiter dans une enceinte contenant une faible pression d’azote suivie de
l’application d’une différence de potentiel de l’ordre de 100 V entre la pièce formant la cathode et
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(iii) chauffant la pièce dans une atmosphère qui enrichira la surface en azote, lequel durcit 
aussi la pièce en surface en soluEon dans l’acier ou en formant une couche dure de nitrure à 
sa surface (nitrura/on, nitriding). La nitruraEon est conduite dans le domaine ferriEque (par 
opposiEon à la carburisaEon qui est conduite dans le domaine austéniEque).

E. LE TRAITEMENT THERMIQUE DES ACIERS

Figure IV-96 – Profils de dureté et compositions d’aciers nitrurés.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

Figure IV-97 – Micrographies d’aciers nitridés : (a) seule la zone de diffusion est visible ; (b) la
couche de Fe4N est visible, au-dessus de la couche de diffusion.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.
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Les grandes classes d’acier et de fonte

FIGURE 1.2
A close-up of the mechanical lubricator on the steam engine. Unless the bore of the steam cylinder is kept

oiled, it will become worn and scored. The lubricator pumps small metered quantities of steam oil into the

cylinder to stop this happening. The drive is taken from the piston rod by the ratchet and pawl arrangement.

Table 1.1 Generic Iron-Based Metals

Metal Typical Composition (wt%) Typical Uses

Low-carbon (mild)
steel

Fe1 0.04 to 0.3 C (1 ! 0.8 Mn) Low-stress uses: general
constructional steel, suitable for
welding

Medium-carbon
steel

Fe1 0.3 to 0.7 C (1 !0.8 Mn) Medium-stress uses:
machinery parts—nuts and
bolts, shafts, gears

High-carbon steel Fe1 0.7 to 1.7 C (1 !0.8 Mn) High-stress uses: springs,
cutting tools, dies

Low-alloy steel Fe1 0.2 C 0.8 Mn 1 Cr 2 Ni High-stress uses: pressure
vessels, aircraft parts

High-alloy
(stainless) steel

Fe1 0.1 C 0.5 Mn 18 Cr 8 Ni High-temperature or
anticorrosion uses: chemical or
steam plants

Cast iron Fe1 l.8 to 4 C (1 !0.8 Mn 2 Si) Low-stress uses: cylinder
blocks, water pipes

1.2 Metals for a Model Steam Engine 5

Chapitre 4 – Métaux et Alliages – Fe  - 74

Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, Elsevier Butterworth.
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Ce sont les aciers les plus simples du point de vue de la composition: du fer, du carbone, 
pratiquement toujours un peu de manganèse (ajouté car il capture le soufre et augmente 
les propriétés de l’acier sans coûter trop cher) et de silicium, avec une limitation des 
impuretés nocives aux propriétés de l’acier (soufre et phosphore notamment).CHAPITRE V. LES ACIERS ET LES FONTESFURTHER READING 69

Fig. 3.25 Factors contributing to the strength of C–Mn steels (Irvine et al., Journal of the Iron
and Steel Institute. 200, 821, 1962).

lock austenite grain boundaries, and thus allow much finer ferrite grain sizes to
be achieved when the austenite transforms (Chapter 10).

Much plain carbon steel is used in the hot-finished condition, i.e. straight
from hot rolling without subsequent cold rolling or heat treatment. This
represents the cheapest form of steel which is usually used in low carbon and
medium carbon grades, because of the loss of ductility and weldability at high
carbon contents. The most important group of hot-finished plain carbon steels
contains less than 0.25 wt% carbon and is used in structural shapes such as
plates, I-beams, angles, etc., in buildings, bridges, ships, pressures vessels and
storage tanks. Hot-rolled low carbon steel sheet is an important product and
used extensively for fabrication where surface finish is not of prime importance.
Cold rolling is used for finishing where better finish is required, and the addi-
tional strength from cold working is needed. However, for high quality sheet to
be used in intricate pressing operations it is necessary to anneal the cold-worked
steel to cause the ferrite to recrystallize. This is done below the Ae1 temperature
(subcritical annealing).

Carbon steels are also used extensively for closed die or drop forgings, usu-
ally in the range 0.2–0.5% carbon, and covering a very wide range of applications,
e.g. shafts and gears. The other important field of application of plain carbon
steels is as castings. Low carbon cast steels containing up to 0.25% C are widely
used for miscellaneous jobbing casting as reasonable strength and ductility levels
are readily obtained. Yield strengths of 240 MN m−2 and elongations of 30% are
fairly typical for this type of steel.

FURTHER READING

Bhadeshia, H. K. D. H., Diffusional formation of ferrite in iron and its alloys, Progress in

Materials Science 29, 321, 1985.

Figure V-11 – Facteurs contribuant à la résistance des aciers au manganèse.
Source: R.W.K. Honeycombe, H.K.D.H. Bhadeshia, Steels: Microstructure and properties, 3rd Edition, Butterworth-
Heinemann, Oxford, 2006.

sur l’acier pendant qu’il est débité après laminage. Un tel recuit continu produit de plus grandes
vitesses de refroidissement après le recuit, avec pour conséquence une taille de grain plus fine et
donc une résistance mécanique plus élevée (mais potentiellement une moins grande déformabilité).
Ces traitements peuvent être très sophistiqués. Par exemple, on peut ajuster le procédé pour
obtenir une précipitation du nitrure d’aluminium AlN le long des joints de grains de la ferrite, afin
que les grains de ferrite recristallisée suivent les anciens joints de grains (allongés) de la structure
écrouie. Ceci améliore la déformabilité de la tôle d’acier quand des nuances calmées sont utilisées.

Une particularité des aciers mentionnée en section C.1 au chapitre précédent est la présence
d’un crochet de déformation, et du phénomène de formation et de propagation des bandes de
Piobert-Luders, dites « vermiculures » dans le langage de l’emboutissage des tôles d’acier. Les
vermiculures étant peu désirables pour des raisons d’esthétique on cherche à les éviter : pour ce,
comme déjà dit, on peut laminer légèrement la tôle d’acier (à des taux de l’ordre de 1%) juste
avant de l’emboutir par ce qui est nommé un « skin pass ». On notera que l’utilisation d’aciers
calmés à l’aluminium tend à réduire ce problème car l’azote, largement responsable du phénomène,
est alors emprisonné sous forme de précipités AlN.

A.6 Le durcissement par solution solide

Le manganèse, pratiquement toujours présent dans les aciers au carbone même dits non alliés,
est en solution solide au sein de la ferrite (voir table IV-3). Il a pour effet de durcir appréciablement
cette phase. De plus, la présence de manganèse diminue la concentration de carbone à l’eutectoïde
�/↵/cémentite : ceci a pour effet, à son tour, que la proportion de perlite augmente avec la concen-
tration de manganèse, ce qui durcit aussi l’acier. Ces contributions sont non négligeables, voir
figure V-11.

A.7 Durcissement structural

Comme il a été mentionné au chapitre précédent (voir la figure IV-86), la solubilité des éléments
interstitiels carbone et azote dans la ferrite diminue avec la température. Par conséquent, on peut
envisager la formation de précipités fins de carbures et de nitrures dans la ferrite, avec pour
résultat un durcissement de cette dernière. A cette fin, il faut bien sûr refroidir l’acier rapidement
à partir de la température Ar1, et ensuite former les précipités par un revenu dans une gamme
de températures, habituellement situées relativement peu au-dessus de l’ambiante étant donné la
forte mobilité des éléments interstitiels C et N au sein de la ferrite. Les températures et temps
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Ils sont durcis par une 
combinaison des 
mécanismes vus à ce jour, 
plus un nouveau 
mécanisme: 
le durcissement par affinage 
du grain.



Le durcissement par affinage du grain
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Ici, l’obstacle placé au mouvement des disloca0ons est le joint de grain: son efficacité varie avec le métal mais 
cet obstacle est très efficace dans le fer.  Le durcissement qui en résulte est le plus souvent propor0onnel à 
l‘inverse de la racine carrée de la taille moyenne du grain D (loi de Hall-Petch):

s(e=x%)= so + k D-1/2;

pour les aciers k est élevé (pour le 
cuivre aussi; moins pour l’aluminium).

Notez que c’est le seul mécanisme de 
durcissement des alliages «tout 
bénéfice», voulant dire qui soit 
bénéfique pour la résistance 
mécanique sans réduire ne>ement la 
duc0lité (laquelle peut même 
augmenter quand D diminue). La 
température de transi0on duc0le-
fragile diminue aussi avec l’affinage 
du grain, ce qui est aussi bénéfique.

CHAPITRE V. LES ACIERS ET LES FONTES

Figure V-4 – Relation entre la taille des grains et la limite d’élasticité de différents métaux.
Source: M.A. Meyers, K.K. Chawla, Mechanical Behavior of Materials, Prentice-Hall, U.S.A., 1998.

(iii) durcissement par solution solide,

(iv) durcissement par adjonction d’une fraction volumique de seconde phase dure (appelé durcis-
sement composite plus haut),

(v) et durcissement par joints de grains.

L’efficacité des joints de grains comme obstacle durcissant les métaux varie fortement d’un
métal à l’autre : cette efficacité est mesurée par k. On voit en figure V-4 que ce paramètre est
plutôt faible pour l’aluminium, mais élevé pour les alliages du fer, et ce particulièrement pour les
aciers à faible teneur en carbone — ce qui y rend ce mécanisme de durcissement d’autant plus
attrayant.

L’affinage de la taille des grains de la ferrite est obtenu par déformation, soit à froid suivie
par un recuit, soit à chaud, menant alors à une recristallisation des grains d’austénite suivie d’une
transformation de cette dernière en ferrite. En effet, on se souvient que la germination des grains
de ferrite a lieu aux joints de grains de l’austénite : plus les grains d’austénite sont fins, plus la
ferrite formée à partir de celle-ci sera donc fine à son tour — figure V-5. L’affinement du grain
d’austénite est, de façon générale, obtenu en recristallisant le matériau après déformation à chaud,
engendrée typiquement lors du laminage des blooms, billettes ou slabs. La recristallisation peut
avoir lieu après des intervalles de temps variables suivant la déformation, ceux-ci pouvant être très
courts, la recristallisation ayant notamment lieu juste après la sortie de l’acier d’entre les rouleaux
du laminoir, figure V-6(b). Si la déformation ou la température sont suffisamment importantes, la
recristallisation peut même avoir lieu pendant le laminage, figure V-6(c). Dans ce dernier cas, on dit
que la recristallisation est « dynamique » au sens où elle a lieu en même temps que la déformation.
La croissance des grains après ces cycles de recristallisation est évitée, en partie par la présence de
précipités présents à haute température. Ceux-ci peuvent être engendrés par l’utilisation d’ajouts
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Récapitulatif
Nous avons donc vu maintenant les 5 mécanismes principaux de durcissement des métaux: 

- l’écrouissage (qui est défait par le recuit);
- le durcissement par solu0on solide;
- le durcissement structural (par forma0on de nombreux précipités fins);
- le durcissement par affinage du grain;
- le durcissement par ajout à une matrice métallique d’une seconde phase plus rigide et/ou dure qui occupe une 
frac0on volumique importante au sein du matériau (microstructure composite).

Les quatre premiers sont à la base des mécanismes d’ajout, au sein de la microstructure du métal, d’obstacles 
au mouvement des disloca0ons; respec0vement:
- des disloca0ons,
- des atomes étrangers,
- des cristaux étrangers si pe0ts que les disloca0ons ont du mal à les contourner;
- des joints de grain.

Le cinquième mécanisme de durcissement est en essence mécanique: la phase rigide porte une part 
surpropor0onnelle de la charge appliquée au matériau (la contrainte y est plus grande que sa valeur moyenne).
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Au vu de son efficacité, l’affinage de la taille de 
grain est pra0qué pour augmenter la performance 
des aciers au carbone non alliés, généralement 
hypoeutectoïdes («low carbon steel»). 

Pour ce on u0lise la déforma0on à chaud mariée à 
la recristallisa0on dans une zone où la 
germina0on des grains est intense, 

et aussi le passage par la transforma0on 
austéni0que depuis la structure ferrite-cémen0te:

la normalisa(on consiste à chauffer la structure 
au-dessus de la ligne de transforma0on en 
austénite pour refroidir ensuite et former 
davantage de grains de ferrite par germina0on sur 
les joints de grain de l’austénite.

La normalisaLon

E. LE TRAITEMENT THERMIQUE DES ACIERS

Structural phases: their formation and transitions 61

Figure 3.21 Phase diagram for Fe–C system (dotted lines represent iron-graphite equilibrium).

ductile ferrite (initially 0.025% C) and hard, brittle
cementite (6.67% C). Quenching of austenite from a
temperature above Ae3 forms a hard metastable phase
known as martensite. From the diagram one can see
why a medium-carbon (0.4%) steel must be quenched
from a higher Ae3 temperature than a high-carbon
(0.8%) steel. Temperature and composition ‘windows’
for some important heat-treatment operations have
been superimposed upon the phase diagram.

3.2.8.3 Copper–lead system
The phase diagram for the Cu–Pb system (Figure 3.22)
provides an interesting example of extremely limited
solubility in the solid state and partial immiscibility
in the liquid state. The two components differ greatly
in density and melting point. Solid solutions, ˛ and
ˇ, exist at the ends of the diagram. The ‘miscibility
gap’ in the liquid phase takes the form of a dome-
shaped two-phase !L1 C L2" field. At temperatures
above the top of the dome, the critical point,

liquid miscibility is complete. The upper isothermal
represents a monotectic reaction, i.e. L1 ⇀↽ ˛ C L2.
On cooling, a hyper-monotectic 50Cu–50Pb melt

will separate into two liquids of different composition.
The degree of separation depends on cooling condi-
tions. Like oil and water, the two liquids may form an
emulsion of droplets or separate into layers according
to density. At a temperature of 954°C, the copper-rich
liquid L1 disappears, forming ˛ crystals and more of
the lead-rich liquid L2. This liquid phase gets richer
in lead and eventually decomposes by eutectic reac-
tion, i.e. L2 ⇀↽ ˛ C ˇ. (Tie-lines can be used for all
two-phase fields, of course; however, because of den-
sity differences, mass ratios may differ greatly from
observed volume ratios.)
The hypo-monotectic 70Cu–30Pb alloy, rapidly

cast, has been used for steel-backed bearings: dispersed
friction-reducing particles of lead-rich ˇ are supported
in a supporting matrix of copper-rich ˛. Binary
combinations of conductive metal (Cu, Ag) and

Figure IV-78 – Températures d’austénitisation des aciers hypo- et hypereutectoïdes.
Source: R.E. Smallman, R.J. Bishop, Modern Physical Metallurgy and Materials Engineering: Science, process, applica-

tions, 6th Edition, Butterworth-Heinemann, UK, 1999.
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La grande mobilité du carbone dans les aciers confère quelques parEcularités à leur 
déformaEon. L’amorçage de leur déformaEon a lieu de façon inhomogène, par formaEon 
puis croissance de bandes où la déformaEon se concentre: bandes de Lüders dans un 
barreau d’essai, «vermiculures» dans les tôles:

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-18 – Courbe de traction typique d’un acier peu allié.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 8, 2003.

migrer vers les dislocations, pour se loger par exemple sous les dislocations coin, là où l’écart plus
grand entre atomes « donne de la place » aux atomes interstitiels N ou C, petits mais néanmoins
trop serrés entre les atomes de fer. Or dans les aciers, la vitesse de migration de ces deux atomes
est grande, comme nous l’avons vu : elle est en fait suffisamment grande pour que le processus de
ségrégation d’atomes interstitiels entourant les dislocations sur toute leur longueur ait lieu dans
des gammes de temps observables à température ambiante — et donc aussi aux températures
supérieures à l’ambiante, la diffusivité croissant avec la température.

Si à l’ambiante la mobilité des atomes interstitiels est suffisamment grande pour qu’ils puissent
se concentrer autour des dislocations, elle n’est par contre pas assez grande pour leur permettre
de suivre les dislocations quand celles-ci glissent dans le cristal sous l’influence d’une contrainte
appliquée. Or les dislocations et les atomes de soluté qui les entourent se stabilisent mutuellement,
et donc s’attirent. Pour qu’une dislocation puisse bouger sous l’influence d’une contrainte appli-
quée il faudra, donc, que cette contrainte soit suffisante pour détacher les dislocations des atomes
interstitiels avant qu’elles ne puissent devenir mobiles.

La contrainte nécessaire à ce détachement est ainsi supérieure à celle nécessaire à la continuation
du mouvement des dislocations. Ceci donne lieu à certaines particularités de la déformation des
aciers : souvent, les courbes de traction ont la forme donnée en figure IV-18 et montrent un
« crochet de déformation » suivi d’un plateau lors de l’initiation de la déformation plastique, au
lieu de la transition graduelle observée avec la plupart des autre alliages. Ce crochet correspond
à l’initiation du mouvement des dislocations sous l’influence d’une contrainte suffisamment élevée
pour leur permettre de se détacher des atomes interstitiels les entourant. Une fois cette contrainte
atteinte, les dislocations bougent, rencontrent d’autres dislocations qu’elles poussent, sous l’effet
de leur champ de contrainte propre et de la contrainte appliquée, faisant que ces dernières aussi se
détachent à leur tour et engendrent une continuation de la déformation plastique au sein du métal.
Et ainsi de suite, le premier mouvement de dislocations entraînant une cascade de détachements
des interstitiels qui les entourent. Ces derniers restant grosso modo sur place pendant le mouvement
des dislocations, la contrainte requise pour continuer la déformation plastique est inférieure à celle
requise pour l’initier : la contrainte chute brutalement. C’est en résumé le fait qu’une contrainte
plus grande est requise pour l’amorçage de la déformation plastique que pour sa continuation qui
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Figure IV-19 – Vermiculures dans une tôle en acier 1008 après déformation juste au-dessus de la
limite élastique
Source: ASM International Handbook online, Vol. 8, 2003.

entraîne la formation de ce crochet sur la courbe de traction du matériau.

Le début de la déformation plastique, qui correspond au crochet de la courbe de traction, peut
aussi se manifester visuellement sur les échantillons, car la déformation commence alors localement,
sous la forme de bandes amincies qui naissent aux sites de concentration de contrainte (les deux
bouts de la section amincie des éprouvettes de traction) et se propagent pour se rejoindre à la fin
du palier. Ces bandes se nomment bandes de Piobert-Lüders sur une éprouvette de traction et
« vermiculures » (« Lüders bands » et « stretcher strains » respectivement en anglais) sur une
tôle emboutie, figure IV-19. Elles dénotent les endroits où les dislocations se sont propagées, et
se distinguent par leur déformation plus grande et donc leur épaisseur moins grande que celle des
zones où n’a pas encore été amorcée la déformation plastique, là où les dislocations demeurent
encore attachées à leurs interstitiels. Une fois les bandes de Piobert-Lüders ou les vermiculures
propagées sur tout l’échantillon du matériau, celui-ci continue à se déformer de façon convention-
nelle, avec un taux d’écrouissage positif traduisant la multiplication des dislocations et la difficulté
de propagation de celles-ci qui en résulte (comme nous l’avons vu plus haut, deux dislocations
proches s’attirent ou se repoussent, et ainsi représentent des obstacles à leur propagation mutuelle,
phénomène principalement responsable de l’écrouissage des métaux).

Si la déformation est arrêtée, le cristal étant déchargé et rechargé rapidement, la courbe
contrainte/déformation revient sur elle même après la déformation élastique. Si par contre on
attend après que la déformation ait été arrêtée, on voit graduellement revenir le crochet de dé-
formation, figure IV-20. La raison en est que les interstitiels migrent graduellement vers les dis-
locations, les bloquent à nouveau, faisant que la contrainte nécessaire pour initier la déformation
plastique remonte. Celle-ci est plus grande que la contrainte au premier crochet, car le nombre
accru des dislocations dans le métal fait que l’initiation de leur mouvement est aussi empêchée par
celles-ci (superposition des mécanismes de durcissement par écrouissage et solution solide).

En pratique on évite la formation du crochet de déformation et des vermiculures lors de l’em-
boutissage des tôles, principalement car celles-ci sont d’une aspect visuel déplaisant pour le consom-
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Ce phénomène est dû à la migraEon des atomes de carbone vers les dislocaEons, qui en 
conséquence se trouvent bloquées. Une fois libérées des «atmosphères» d’atomes de 
carbone qui les entourent, les dislocaEons bougent plus facilement. 
Ceci cause le «crochet de déforma/on» 
(yield point). 
Puis si on laisse aux atomes de carbone le
temps de migrer vers les dislocaEons 
après déformaEon passé le crochet, 
le crochet revient (avec une augmentaEon
de la limite d’élasEcité). 

Ce^e migraEon, accélérée ici par chauffe à
60°C, peut aussi avoir lieu (plus lentement)
à température ambiante.

CHAPITRE IV. L’ACIER

Figure IV-20 – Effet du temps de revenu (à 60 �C) sur la courbe de traction d’un acier à 0.03%pds
C : 1. sans revenu ; 2. 15min ; 3. 30min ; 4. 4 h ; 5. 50 h ; 6. 126 h.
Source: G. Krauss, Steels: Heat Treatment and Processing Principles, ASM International, U.S.A., 2005.

mateur (elles ne sont pas fragilisantes). À cette fin, on peut utiliser un acier contenant peu d’in-
terstitiels, ou alternativement prédéformer le métal par un léger laminage nommé « temper roll »
en anglais, juste avant l’emboutissage, ceci libèrera les dislocations des atomes interstitiels, faisant
passer le métal « de l’autre côté » du début (crochet et horizontale) de sa courbe contrainte-
déformation.

Une autre conséquence associée à la mobilité des interstitiels est observée à plus haute tempéra-
ture : si l’on chauffe le métal, la mobilité des interstitiels augmente fortement. De ce fait, on peut,
pour une vitesse de déformation donnée, se trouver dans la situation où les interstitiels avancent
juste un tout petit peu moins vite que les dislocations quand celles-ci glissent entre deux obstacles.
Dans cette gamme de température, les dislocations avancent, sont ralenties ou bloquées par un obs-
tacle, sont alors rattrapées par les interstitiels et bloquées jusqu’à ce que la contrainte augmente
un peu, augmentation faisant que les dislocations sont libérées à nouveau, avancent à contrainte
plus basse, et ainsi de suite. Ceci cause une succession de petits pics dans la courbe de traction,
figure IV-21 : ce phénomène est dit de Portevin-Le Chatelier. Il cause dans les aciers un amoindris-
sement de la ductilité, nommé « blue brittleness » en anglais à cause de la formationsur l’acier, à
ces températures, d’une pellicule d’oxyde bleue. À température plus élevée, les interstitiels peuvent
avancer avec les dislocations et le phénomène disparaît. Le phénomène de Portevin-Le Chatelier
n’est donc observé que dans une certaine gamme de températures et de vitesses de déformation.

C.2 La résilience des aciers

Une autre particularité des aciers, et des métaux cubiques centrés en général, est une transition
rapide de leur ténacité avec la température, ou en d’autres mots de l’énergie absorbée lors de
la fissuration. On observe qu’en dessous d’une certaine gamme de température, la ténacité et

186 Text copyright Andreas Mortensen, 2012



Les aciers “au carbone”

Chapitre 4 – Métaux et Alliages – Fe  - 81

Une autre parEcularité des aciers au carbone est que les dislocaEons dans la ferrite (cubique 
centrée) voient leur mobilité décroître drasEquement en dessous d’une température située 
souvent non loin de l’ambiante: il s’ensuit une transiEon ducEle-fragile quand baisse la 
température d’essai ou uElisaEon. C’est ce qu’on mesure avec l’essai Charpy. C’est une 
parEcularité de la structure cubique centrée, présente avec d’autres métaux cubique centrés 
(tungstène, ..); ce phénomène est absent dans les structures cubique face centrées.

C. PROPRIÉTÉS GÉNÉRALES DES ACIERS NON ALLIÉS

Figure IV-23 – Différentes géométries d’échantillon pour un essai Charpy.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 8, 2003.

Figure IV-24 – Courbe de transition ductile-fragile.
Source: J. Barralis, G. Maeder, Précis de métallurgie: Élaboration, structure-propriétés, normalisation, 7e Édition,
Nathan-AFNOR, Paris, 1997.
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Figure IV-22 – Essai Charpy.
Source: www.e2pro.us.

simple. En effet, un essai conduit plus lentement demanderait que l’on maintienne la température
de l’éprouvette constante avec des fours ou des réfrigérateurs. Lors de l’essai Charpy, par contre,
l’éprouvette n’a pas le temps d’échanger beaucoup de chaleur avec l’environnement ; pour mener
l’essai, chaque éprouvette est simplement prélevée de bains à diverses température (pour les basses
températures on utilise l’azote liquide mélangée avec d’autres liquides), puis posée sur le socle
prévu à cet effet et le mouton est ensuite lâché pour casser presque immédiatement l’éprouvette.
L’essai est rapide et de ce fait pratiquement isotherme. Par contre, la nature dynamique de l’essai
entache les données qu’il donne ; ce qui fait que la gamme de températures de transition, et l’énergie
mesurée, varient avec la forme de l’échantillon. En somme, cet essai est simple, rapide et de ce fait
très utile, mais il doit donc être strictement normalisé afin qu’il puisse servir pour comparer de
façon fiable différents matériaux — comme la plupart des essais d’ailleurs, mais à un degré plus
marqué du fait que la grandeur mesurée dépend si fortement des conditions de l’essai. La forme
la plus courante de cet essai est l’essai Charpy V (du nom de son inventeur et de la forme de
l’entaille usinée dans l’échantillon), dont les éprouvettes et le marteau ont les formes et dimensions
en figure IV-23.

La température de transition fragile/ductile est déduite des données de l’essai Charpy de plu-
sieurs façons, conventionnelles elles aussi, dont deux sont le plus couramment utilisées, figure IV-24.
On peut mesurer la température au-dessus de laquelle le métal exhibe, lors du test ainsi normalisé,
une énergie de rupture par unité de surface de rupture ou « résilience » égale à 3500000 J · m�2 ;
cette température est dite TK3.5. Alternativement, la température à laquelle le faciès de rupture
est à moitié fragile et à moitié ductile, dite TK50, peut être utilisée par caractériser la transition.

Ces températures de transition ductile/fragile sont une caractéristique importante des aciers :
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La température de transiEon ducEle/fragile (DBTT, ducEle to bri^le transiEon temperature)
dépend de la composiEon de l’alliage; en parEculier elle augmente (= une réducEon de la 
performance de l’acier) quand augmente la teneur en carbone.

A. LES ACIERS « AU CARBONE » NON TREMPÉS

Figure V-13 – Courbes de tractions en fonction de la teneur en carbone.
Source: J. Barralis, G. Maeder, Précis de métallurgie: Élaboration, structure-propriétés, normalisation, 7e Édition,
Nathan-AFNOR, Paris, 1997.

Figure V-14 – Courbes de résilience en fonction de la teneur en carbone.
Source: J. Barralis, G. Maeder, Précis de métallurgie: Élaboration, structure-propriétés, normalisation, 7e Édition,
Nathan-AFNOR, Paris, 1997.
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Si la perlite (pearlite), série de plaque^es 
de ferrite et de cémenEte, est formée à 
fine échelle (à basse température) puis 
fortement déformée sous forme de fil
(cordes à piano, renforts de pneus), elle 
devient un des matériaux les plus 
résistants qui soient, avec des contraintes 
à rupture de 3 à 7 GPa.

B. LES ACIERS MICROALLIÉS

Figure V-17 – Microstructure d’un acier perlitique déformé à 320%.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 14, 2010.

B Les aciers microalliés

Les aciers microalliés (appelés « High-Strength, Low-Alloy steels », ou simplement « HSLA
steels » en anglais) sont des aciers à faible teneur en carbone contenant des additions d’éléments
d’alliage supplémentaires en faibles quantités. De par leur faible teneur en carbone, ces alliages ne
sont pas candidats au traitement thermique classique pour les aciers, d’austénitisation suivie de
trempe martensitique. L’« astuce » qui se cache derrière ces aciers est que les éléments d’alliage
qu’ils contiennent sont des éléments fortement carburigènes et/ou capables de former des nitrures,
tels le vanadium, le niobium, le titane, et l’aluminium (ce dernier élément ne formant que des
nitrures). Ces carbures ou nitrures sont généralement plus solubles dans le fer à température
élevée, de sorte qu’on peut mettre tant le carbone que ces additions en solution à température
élevée. Lors du refroidissement de l’acier, les carbures ou nitrures de ces additions précipitent :
optimalement, on cherche à conduire le traitement de l’alliage de façon à obtenir une précipitation
quasi-totale de ces éléments d’alliage (car certains sont chers et de ce fait il n’est pas désirable
de les laisser en solution solide dans le fer), sous forme de précipités très fins. Comme pour les
aciers au carbone, plusieurs mécanismes de durcissement agissent simultanément dans ces aciers :
principalement l’affinage du grain et le durcissement structural, figure V-18.

Ces carbures et nitrures étant durs et prenant la forme d’une très fine dispersion de petits
précipités, ils durcissent l’alliage en y empêchant le mouvement des dislocations — comme les
précipités Al2Cu dans l’aluminium par exemple. L’addition d’éléments formant des précipités fins,
couplée à l’utilisation de cycles de déformation/refroidissement contrôlés, permettent en outre de
former et retenir une taille de grain très fine dans l’alliage. Les précipités de carbures ou nitrures
très durs empêchent non seulement la croissance des grains à température élevée, en bloquant le
mouvement des joints de grains, mais aussi la recristallisation, en empêchant le mouvement de
sous-joints de grains (agglomérations de dislocations en parois) au sein du matériau. En effet, la
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Ce sont des aciers exempts d’impuretés alliés à des éléments formant de peEts précipités 
(des carbures ou nitrures) finement dispersés qui (i) durcissent l’alliage par durcissement 
structural et (ii) le durcissent en restreignant la croissance des grains.

CHAPITRE V. LES ACIERS ET LES FONTES

230 / Steels: Processing, Structure, and Performance

Fig. 12.12 Yield strength as a function of ferrite grain size in low-carbon
steels. Contributions of various other strengthening mechanisms,

with DY a measure of strengthening from precipitation if applicable, are also in-
dicated. From Cohen and Hansen, Ref 12.30

Interstitial-free steels are now widely used, and the great international
interest and state-of-the-art in the application, processing, structure, and
properties of this unique type of steel have been recently reviewed (Ref
12.28).

High-Strength, Low-Alloy (HSLA) Low-Carbon Steels

High-strength, low-alloy (HSLA) steels derive their name from their
higher strengths relative to plain low-carbon steels with nominal ferrite-
pearlite microstructures as discussed previously. The HSLA steels have
been developed over many years, but a great impetus for their use and
further development came with their application in the Alyeska Pipeline
in Alaska in 1969 and 1970 (Ref 12.29). That project used large tonnages
of HSLA steel plate that not only had higher strength than conventionally
used plate but also was readily weldable and had high toughness for severe
arctic weather conditions. Figure 12.12 shows that fine ferrite grain size
is the major strengthening component of HSLA steels relative to low-
carbon mild steels with ferrite-pearlite microstructures produced by con-
ventional hot rolling and relatively high finishing temperatures (Ref
12.30).
The alloying of HSLA steels is in fact microalloying, and small amounts

of the microalloying elements niobium, vanadium, and titanium, com-
bined with controlled rolling, are responsible for the high strengths of
HSLA low-carbon steels (Ref 12.29–12.37). The solubility products of
the microalloying elements and their effect on rolling and austenitic grain
size control have been already discussed in Chapter 8, and the fact that
only grain size refinement can increase strength and toughness of ferritic

Figure V-18 – Limite élastique et contribution des différents mécanismes de durcissement pour
les aciers doux (zone hachurée à gauche) et les aciers microalliés (zone hachurée à droite). �Y
correspond au durcissement structural.
Source: G. Krauss, Steels: Heat Treatment and Processing Principles, ASM International, U.S.A., 2005.

formation de sous-joints de grains est un prélude à la germination de nouveaux grains recristallisés.
Ceci, à son tour, permet d’écrouir ces métaux à des températures bien au-delà de celles permises
dans les aciers au carbone conventionnels, lesquels verraient sinon une croissance excessive de leur
taille de grain : avec 0.03%pds de niobium, la température de déformation sans croissance du grain
peut augmenter d’environ 750 à 925 �C. Des variantes des procédés de déformation, par laminage
à travers le domaine de la transformation �/↵, ou comportant un refroidissement rapide après
laminage afin de produire une ferrite de Widmanstätten alignée selon la direction de laminage et
à forte densité de dislocations au lieu de la ferrite équiaxe habituelle, permettent de produire des
aciers aux propriétés supérieures. Utilisées ensemble, ces méthodes mènent à des aciers comportant
des grains de diamètre aux environs de 5 à 10µm, voire 1µm en laboratoire. En consultant la
figure V-18, on voit que pour un grain de 5µm de diamètre, 1/

p
D ⇡ 15mm�1/2, ce qui permet

d’augmenter la contrainte d’écoulement de l’acier de 300 MPa environ.
Ces précipités, de nitrures ou carbures des éléments d’alliage V, Nb, Al, etc, peuvent être

formés tant dans le domaine de l’austénite �, qu’à partir de la ferrite ↵ ou, alternativement, lors
de la transformation �/↵. Dans ce dernier cas les précipités prennent une forme caractéristique
de petits points en lignes, selon lesquelles ils sont alignés sous forme de longues séries de fins
précipités. En effet, leur germination a lieu à certains sites discrets de l’interface �/↵, lors de la
transformation et donc lors du mouvement de cette interface. Les traitements thermiques utilisés
diffèrent selon l’alliage et son procédé d’élaboration : dans certains cas, l’alliage subit un traitement
de durcissement structural classique dans le domaine ferritique, ou sinon subit une combinaison de
cycles de déformation et de refroidissement visant tant à affiner le grain que la taille des précipités
au sein de l’alliage.

Un exemple de microstructure d’un tel alliage, observée à faible grossissement, est donné en
figure V-19. Les grains sont clairement très petits, et les bandes de grains de cémentite sont la
preuve d’un laminage à chaud. En figure V-20, les précipités de VC qui durcissent l’alliage sont
visibles à plus fort grossissement (au microscope électronique à transmission).

C Les aciers durcis par trempe

Un acier non allié « au carbone » peut être durci par trempe et transformation martensitique
s’il contient suffisamment de carbone : au minimum 0.1%pds, mais en pratique plus de 0.25%pds
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Figure V-19 – Microstructure d’un acier microallié.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2010.

88 CHAPTER 4 EFFECTS OF ALLOYING ELEMENTS ON FE–C ALLOYS

Fig. 4.15 Fe–0.75V–0.15C transformed 5 min at 725◦C. Interphase precipitation of VC in
ferrite (courtesy of Batte). Thin-foil electron micrograph.

Fig. 4.16 Fe–0.25V–0.05C transformed and held at 2½ h at 740◦C. VC precipitation on
dislocations (courtesy of Ballinger). Thin-foil electron micrograph.

Figure V-20 – Image MET d’un acier microallié à 0.25%pds V, 0.05%pds C.
Source: R.W.K. Honeycombe, H.K.D.H. Bhadeshia, Steels: Microstructure and properties, 3rd Edition, Butterworth-
Heinemann, Oxford, 2006.
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Ce sont des aciers contenant 
d’habitude entre 0.25 et 
0.5%pds de carbone, du 
manganèse, et jusqu’à ≈ 5%pds 
d’autres éléments d’alliage 
(notamment Cr, Ni, Mo, B, V, Si). 
Ils sont desEnés à être trempés 
pour former de la martensite 
puis être revenus. Les éléments 
d’alliage y augmentent à la fois 
la trempabilité et les propriétés 
mécaniques. 
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T I M E ( log .sca le) (s)

Fig. 13.15 The effects of extremely small quantities of boron in retarding the rates of
transformation of austenite.

Table 13.10 Steels Containing Boron

Typical Composition (%)

C

0.2

0.17

0.15

0.18

0.18

0.45

0.16

0.25

Mn

1.5

0.6

1.3

0.85

0.85

0.85

1.4

1.2

Ni

0.55

0.3

Cr

1.0

1.0

0.45

0.6

0.5

Mo

0.6

0.25

0.2

0.25

0.12

0.25

0.20

B

0.0005
min.

0.003

0.003

0.003

0.003

0.002

0.002

0.002

Typical Mechanical Properties

Yield
point
(N/mm2)

690

690

690

690

690

700

630

1300

Tensile
strength
(N/mm2)

790

860

830

900

900

1000

930

1550

Elong.
(%)

18

18

18

15

15

15

14

8

Uses

High-strength
structural steel

High-tensile bainitic
constructional
steels.

Extra high-strength
constructional steels.

Automobile and
general engineering.

Welded structures—
bridges, submarines,
off-shore structures,
cranes, penstocks,
lorries, trucks, etc.

An abrasion
resistant steel—
conveyors, gears,
dumptrucks,
bulldozers,
excavators, presses,
etc.

unstable austenite
bainite

ferrite + pearlite

stable austenite

unstable austenite

0 C

Figure V-21 – Augmentation de la trempabilité grâce à un très faible ajout de bore.
Source: R.A. Higgins, Engineering Metallurgy, 6th Edition, Arnold, London, 1993.

(les aciers entre 0.1 et 0.25%pds de carbone sont surtout trempés après cémentation, c’est-à-dire
carburisation superficielle, voir la section E.6, au chapitre précédent). Les aciers contenant entre
0.25 et 0.55%pds de carbone (« medium carbon steels » en anglais, « low carbon steels » et « high-
carbon steels » étant les familles de part et d’autre de ces catégories, contenant 0.1 à 0.25, 0.55 à
1%pds respectivement) sont utilisés pour la fabrication d’un grand nombre de pièces durcies par
trempe et revenu, dans l’industrie automobile par exemple. Avec plus de 0.55%pds de carbone, les
aciers sont plus chers car plus difficiles à former ; en outre ils sont difficiles à souder. Ils sont aussi
plus durs et plus fragiles.

Les aciers au carbone sont utilisés dans un grand nombre d’applications après durcissement.
Ces aciers ont ceci dit des limitations, à la fois en termes de propriétés mécaniques, de trempabilité,
et de résistance à l’oxydation, à basse comme à haute température. Pour améliorer les aciers de
ces points de vue, on les allie à des quantités variables d’éléments autres que le carbone : en effet
tous les éléments d’alliage utilisés (sauf le cobalt) augmentent la trempabilité et beaucoup forment,
comme nous l’avons vu, des carbures qui durcissent le métal et empêchent la croissance des grains
austénitiques.

Pour beaucoup d’aciers destinés à la trempe, les additions autres que le carbone n’excèdent pas
5%pds ; cependant il existe aussi plusieurs systèmes pour lesquels ces proportions sont très élevées :
les aciers à outils et les aciers inoxydables notamment, lesquels nous verrons plus loin.

Etant donné leur grand nombre, un panorama complet des aciers alliés est impossible à fournir
au sein de ces pages. On peut néanmoins distinguer les éléments d’alliage, ainsi que leurs combi-
naisons, selon les grands traits qui suivent.

Mn La teneur en manganèse, élément gammagène présent à une teneur habituellement inférieure
à 1%pds environ dans pratiquement tous les aciers « non alliés au carbone », peut être
augmentée jusqu’à 2%pds pour améliorer les propriétés mécaniques et la trempabilité des
aciers. Dans les aciers non trempés, le manganèse augmente la résistance mécanique de la
perlite en l’affinant et en augmentant sa proportion (en déplaçant le point eutectoïde), et
aussi en affinant la taille des grains de l’austénite initiale (voir figure V-11).
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Figure V-23 – Acier outil AISI H23, dont la structure est composée de nombreux petits carbures
et quelques plus gros particules de carbures dans une matrice de ferrite.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

Figure V-24 – Diagramme TTT pour un acier à outils M2.
Source: W.C. Leslie, The Physical Metallurgy of Steels, McGraw-Hill, U.S.A., 1981.
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Ce sont des aciers contenant de fortes 
quanEtés d’éléments carburigènes (= 
formant des carbures; carbide-forming 
element) et bien sûr de fortes 
proporEons de carbone pour (i) les 
rendre durs et résistants et (ii) en 
augmenter ne^ement la trempabilité. 
Exemple à droite.

Certains sont (mal) dits 
«autotrempants» (self quenching) car 
ils se transforment en martensite par 
simple sorEe du four et 
refroidissement à l’air.
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D. LES ACIERS À OUTILS

Figure V-22 – Proportion de carbures dans différents acier outils : après trempe (barres pleines)
et après revenu de précipitation (barres blanches).
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

utilisations sont celles où le matériau est un outil façonnant d’autres matériaux (vrille, marteau
ou enclume de forge, outils de coupe en usinage, lame de scie, etc), celles où le matériau sert pour
la mesure des dimensions et doit donc être lui-même de dimension très constante dans le temps,
et aussi un certain nombre d’utilisations où le matériau doit rester dur à chaud.

Afin que ces exigences soient remplies par les aciers, on les allie à de relativement fortes teneurs
d’éléments d’alliage, qui remplissent plusieurs fonctions :

(i) Ces éléments d’alliage augmentent la dureté de l’acier. A cette fin, les aciers outils contiennent
toujours des teneurs en carbone relativement élevées, généralement (mais pas toujours) supé-
rieures à 0.5%pds, et pouvant aller jusqu’à 2.35%pds. De plus, un grand nombre de ces aciers
contiennent des éléments d’alliage carburigènes (Cr, W, Mo, V, Co), qui forment des carbures
plus durs que la cémentite. Ces carbures sont de plusieurs types : M6C, M23C6, et MC, ce
dernier type contenant de fortes proportions de vanadium (VC) et étant particulièrement dur.
Leurs microstructures contiennent ainsi de fortes proportions de carbures : dans les aciers de
coupe dits aciers rapides, les carbures peuvent représenter 30%vol, figure V-22. Un exemple
de microstructure d’acier outil est donné en figure V-23.

(ii) Ces éléments d’alliage augmentent la trempabilité de l’acier. Celle-ci peut y être très élevée ;
un exemple en est donné en figure V-24. Cet attribut devient particulièrement important
quand l’acier est très dur après traitement thermique, car une dureté élevée rend difficile toute
rectification par usinage ou meulage d’une déformation due à des gradients de température et
des contraintes internes lors de la trempe. Tremper lentement permet de transformer l’alliage
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Figure V-23 – Acier outil AISI H23, dont la structure est composée de nombreux petits carbures
et quelques plus gros particules de carbures dans une matrice de ferrite.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

Figure V-24 – Diagramme TTT pour un acier à outils M2.
Source: W.C. Leslie, The Physical Metallurgy of Steels, McGraw-Hill, U.S.A., 1981.
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Leurs composiEons et désignaEons sont nombreuses est déterminées par leur emploi (M2, 
D2, H13, pour Machining, Die, Hot work, ...). Leur traitement thermique est complexe et 
doit être praEqué avec soin (en suivant précisément les instrucEons). 

Par exemple il peut être nécessaire 
de faire plusieurs revenus pour
éliminer toute la martensite 
(formée à parEr de l’austénite résiduelle
appauvrie en carbone lors du revenu
précédent; voir plus haut diapo 65).

CHAPITRE V. LES ACIERS ET LES FONTES

544 / Steels: Processing, Structure, and Performance

Fig. 24.7 Primary dendrite with axis normal to the plane of polish in an M2
high-speed steel. Microradiograph. Dark areas are due to exposure

of x-ray film by transmitted radiation and white areas are structures of higher
absorption. Courtesy of R.H. Barkalow and R.W. Kraft, Lehigh University, Beth-
lehem, PA, Ref 24.27

Fig. 24.6 Schematic diagram of tool steel hardening heat treatment steps. Source: Ref
24.26

24.7 and 24.8 show some of the microstructural features developed during
solidification of an M2 high-speed steel. Solidification begins with the
formation of primary dendrites of delta ferrite. Such a dendrite is shown
in the center of Fig. 24.7, an x-ray microradiograph taken from a thin

Figure V-27 – Exemple de traitement thermique d’un acier outil, comprenant une austénitisation
étagée, une trempe étagée et un second revenu.
Source: G. Krauss, Steels: Heat Treatment and Processing Principles, ASM International, U.S.A., 2005.

ensuite compactées puis scellées dans une gaine imperméable en acier, évacuées de tout gaz,
puis chauffées à haute températures sous pression isostatique afin d’être rendues denses (par
écrasement des pores évacués). Il en résulte un acier à structure plus fine et très homogène,
dont les propriétés mécaniques sont supérieures. De tels aciers sont à présent disponibles sur
le marché.

(v) On pratique parfois pour ces alliages une trempe similaire à la trempe étagée martensi-
tique lors de la première trempe (après austénitisation). Lors de ce traitement, la trempe
est conduite jusqu’à une température supérieure à Ms par trempe dans un bain de sel, le
refroidissement étant ensuite lent, généralement conduit à l’air, voir figure V-27. Le but est
non d’homogénéiser la température dans la pièce pendant la transformation martensitique,
mais tout simplement d’accélérer le refroidissement afin de ne pas devoir placer un grand
nombre de pièces chaudes sur une vaste superficie d’étagères de refroidissement aux sites de
production industrielle.

On peut aussi augmenter la dureté superficielle des aciers à outils par nitruration, laquelle
est, comme nous l’avons vu en section E.6 au chapitre précédent, conduite après le traitement
thermique complexe de ces alliages.

E Les aciers inoxydables

La présence de 12%pds au moins de chrome dans le fer assure la formation à la surface des
aciers d’une pellicule d’oxyde qui passive le métal, comme l’alumine le fait pour l’aluminium. L’acier
devient alors « inoxydable », voulant dire que, contrairement au fer ou aux autre aciers ou aux
fontes, il ne rouille pas à l’air. Les teneurs en chrome, élément alphagène, et en autres éléments
d’alliage, notamment les éléments gammagènes carbone et nickel, influent fortement la structure
de l’acier et ainsi définissent plusieurs classes d’alliage d’aciers inoxydables.

Les alliages binaires Fe-Cr, déjà vus mais discutés plus haut dans le contexte de plus faibles
teneurs en chrome, perdent au-delà de 13% de chrome tout domaine de stabilité de l’austénite,
figure V-30. Pour des teneurs plus élevées encore, ils voient aussi apparaître un domaine corres-
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A partir d’une teneur de 12 % pds de chrome, le fer se couvre au contact de l’air d’une fine 
pellicule d’oxyde de chrome imperméable à l’air qui le passive face à l’oxydation: l’acier est 
devenu inoxydable.

Le chrome cependant affecte 
fortement la microstructure de 
l’acier: il favorise la ferrite (par 
opposiEon à l’austénite). 

CHAPITRE V. LES ACIERS ET LES FONTES

Figure V-30 – Diagramme de phases du système Fe-Cr.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 3, 2003 ; H. Okamoto, 1990.

pondant à la phase �, laquelle est stable à basse température. Cette phase peut se former lors de
refroidissements lents aussi en présence de carbone et se dépose aux joints de grains de la ferrite.
Etant fragile, elle diminue les propriétés de l’alliage et est néfaste.

L’ajout de carbone ou de nickel aux alliages Fe-Cr agrandit la zone de stabilité de l’austénite,
et mêne, pour le carbone, à la formation avec le chrome de carbures autres que la cémentite :
(FeCr)3C, (FeCr)7C3, et (FeCr)4C ou (FeCr)23C6, figure V-31. Ce dernier carbure est le plus
fréquent aux fortes teneurs en chrome des aciers inoxydables. On note aussi qu’une addition de
12%pds de chrome réduit la concentration eutectoïde à un peu moins de 0.4%pds de carbone et la
solubilité maximale du carbone dans l’austénite à 0.7%pds, figure V-32. Les phases à l’équilibres
à température ambiante dans un alliage Fe-Cr-C sont données en figure V-33.

E.1 Les aciers inoxydables ferritiques

Sans carbone, pour plus de 13%pds de chrome, la phase � n’apparaît comme dit à aucune
température, figure V-30. L’acier n’est donc pas durcissable par trempe. Sa structure est composée
de ferrite renforcée par des carbures, V-34. Ce type d’acier inoxydable, contenant de 11 à 30%
de chrome et moins de 0.12% de carbone, constitue la classe des aciers inoxydables ferritiques.
Les aciers inoxydables ferritiques sont parmi les moins onéreux des aciers inoxydables car ils ne
contiennent pas de nickel ; par contre ils sont relativement peu ductiles. Leur résistance à la corro-
sion est bonne et augmente avec la teneur en chrome, cependant celle-ci peut être diminuée par la
formation de carbures aux joints de grains, ainsi que par l’écrouissage.

Si ces alliages sont chauffés et trempés rapidement, une partie de leur structure peut, du fait
de la présence de carbone, être transformée en austénite laquelle devient de la martensite après
trempe ; ceci transforme l’acier en structure mixte martensite-ferrite, figure V-35. Ces structures
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...et en présence de carbone forme des carbures de chrome.

E. LES ACIERS INOXYDABLES

12.2 THE IRON–CHROMIUM–NICKEL SYSTEM 261

Fig. 12.2 Effect of carbon on the Fe–Cr diagram: (a) 0.05C wt% (Colombier and Hoffman,
Stainless and Heat Resisting Steels, Edward Arnold, London, UK, 1967).

just below room temperature and, on cooling, e.g. in liquid air, it will transform
very substantially to martensite.

Figure 12.3 also shows that the carbide phase M23C6 exists below about
900◦C. However, it goes into solution when the steel is heated to 1100–1150◦C
and on quenching a precipitate-free austenite is obtained. However, on reheat-
ing in the range 550–750◦C, M23C6 is reprecipitated preferentially at the grain
boundaries.

Manganese expands the γ-loop and can, therefore, be used instead of nickel.
However, it is not as strong a γ-former but about half as effective, so higher
concentrations are required. In the absence of chromium, around 12 wt% Mn
is required to stabilize even higher carbon (1–1.2 wt%) austenite, achieved
in Hadfields steel which approximates to this composition. Typically Cr–Mn
steels require 12–15 wt% Cr and 12–15 wt% Mn to remain austenitic at room
temperature if the carbon content is low.

(a) 0.05%pds C.

262 CHAPTER 12 STAINLESS STEEL

Fig. 12.2 Effect of carbon on the Fe–Cr diagram: (b), 0.4C wt% (Colombier and Hoffman,
Stainless and Heat Resisting Steels, Edward Arnold, London, UK, 1967).

Like carbon, nitrogen is a very strong austenite former. Both elements,
being interstitial solutes in austenite, are the most effective solid solution
strengtheners available. Nitrogen is more useful in this respect as it has less
tendency to cause intergranular corrosion. Concentrations of nitrogen up to
0.25 wt% are used, which can nearly double the proof stress of a Cr–Ni austenitic
steel.

One of the most convenient ways of representing the effect of various elem-
ents on the basic structure of chromium–nickel stainless steels is the Schaeffler
diagram, often used in welding. It plots the compositional limits at room tem-
perature of austenite, ferrite and martensite, in terms of nickel and chromium
equivalents (Fig. 12.4). At its simplest level, the diagram shows the regions of
existence of the three phases for iron–chromium–nickel alloys. However, the
diagram becomes of much wider application when the equivalents of chromium

(b) 0.40%pds C.

Figure V-31 – Diagrammes pseudo-binaires du système Fe-Cr pour différentes teneurs en C.
Source: R.W.K. Honeycombe, H.K.D.H. Bhadeshia, Steels: Microstructure and properties, 3rd Edition, Butterworth-
Heinemann, Oxford, 2006.

Figure V-32 – Diagramme pseudo-binaires du système Fe(12%pds Cr)-C.
Source: R.M. Brick, A.W. Pense, R.B. Gordon, Structure and Properties of Engineering Materials, 4th Edition, McGraw-
Hill, USA, 1977.
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D’autres éléments favorisent 
la formaEon d’austénite: le 
nickel est un exemple - et le 
carbone en est un autre.

On dit ainsi que le chrome est 
alphagène, et que le nickel ou 
le carbone sont gammagènes

D. LE SYSTÈME FE-C

Figure IV-54 – Diagramme de phases du système Fe-Ni.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 3, 2003 ; L.J. Swartzendruber, V.P. Itkin, et C.B. Alcock, 1992

Figure IV-55 – Diagramme de phases du système Fe-Cr. (Note : dans le diagramme (b), l’acier
contient visiblement d’autres éléments d’alliage, lesquels ont déplacé l’eutectoïde de 0.77 à 1%pds
C.)
Source: ASM International Handbook online, Vol. 3, 2003 ; H. Okamoto, 1990.
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Les aciers inoxydables peuvent aussi 
avoir une trempabilité élevée; 
exemple:
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FIGURE 12.21 AISI 410 steel. (a) Continuous cooling transformation diagram and (b) tempering
temperature effect on mechanical properties (After Krupp Stahl AG catalogue, Druckschriften-nr.
4.102, October, 1984, Germany.)

! 2006 by Taylor & Francis Group, LLC.

Figure V-39 – Diagramme TRC pour un acier inoxydable AISI 410 (12%pds Cr et 0.1%C).
Source: G.E. Totten, Steel Heat Treatment: Metallurgy and Technologies, 2nd Edition, Taylor & Francis Group, U.S.A.,
2006.

Figure V-40 – Acier inoxydable martensitique à 10%pds C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2010.
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Selon leur composiEon (et parfois leur traitement thermique) les aciers inoxydables 
peuvent avoir une vaste gamme de microstructures: ils peuvent être fait de ferrite, 
d’austénite, de martensite, ou de combinaisons de ces phases (ou d’autres phases, 
parfois indésirables). Une façon de prédire leur structure est, pour une vitesse de 
refroidissement donnée, de décomposer leurs éléments d’alliages en
- éléments encourageant la formaEon de ferrite («alphagènes») et traduire l’influence 
des divers éléments de ce type en un % de «chrome équivalent»
- éléments encourageant la formaEon d’austénite («gammagènes») et traduire 
l’influence des divers éléments de ce type en un % de «nickel équivalent». D. LE SYSTÈME FE-C

Figure IV-54 – Diagramme de phases du système Fe-Ni.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 3, 2003 ; L.J. Swartzendruber, V.P. Itkin, et C.B. Alcock, 1992

Figure IV-55 – Diagramme de phases du système Fe-Cr. (Note : dans le diagramme (b), l’acier
contient visiblement d’autres éléments d’alliage, lesquels ont déplacé l’eutectoïde de 0.77 à 1%pds
C.)
Source: ASM International Handbook online, Vol. 3, 2003 ; H. Okamoto, 1990.
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Figure V-30 – Diagramme de phases du système Fe-Cr.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 3, 2003 ; H. Okamoto, 1990.

pondant à la phase �, laquelle est stable à basse température. Cette phase peut se former lors de
refroidissements lents aussi en présence de carbone et se dépose aux joints de grains de la ferrite.
Etant fragile, elle diminue les propriétés de l’alliage et est néfaste.

L’ajout de carbone ou de nickel aux alliages Fe-Cr agrandit la zone de stabilité de l’austénite,
et mêne, pour le carbone, à la formation avec le chrome de carbures autres que la cémentite :
(FeCr)3C, (FeCr)7C3, et (FeCr)4C ou (FeCr)23C6, figure V-31. Ce dernier carbure est le plus
fréquent aux fortes teneurs en chrome des aciers inoxydables. On note aussi qu’une addition de
12%pds de chrome réduit la concentration eutectoïde à un peu moins de 0.4%pds de carbone et la
solubilité maximale du carbone dans l’austénite à 0.7%pds, figure V-32. Les phases à l’équilibres
à température ambiante dans un alliage Fe-Cr-C sont données en figure V-33.

E.1 Les aciers inoxydables ferritiques

Sans carbone, pour plus de 13%pds de chrome, la phase � n’apparaît comme dit à aucune
température, figure V-30. L’acier n’est donc pas durcissable par trempe. Sa structure est composée
de ferrite renforcée par des carbures, V-34. Ce type d’acier inoxydable, contenant de 11 à 30%
de chrome et moins de 0.12% de carbone, constitue la classe des aciers inoxydables ferritiques.
Les aciers inoxydables ferritiques sont parmi les moins onéreux des aciers inoxydables car ils ne
contiennent pas de nickel ; par contre ils sont relativement peu ductiles. Leur résistance à la corro-
sion est bonne et augmente avec la teneur en chrome, cependant celle-ci peut être diminuée par la
formation de carbures aux joints de grains, ainsi que par l’écrouissage.

Si ces alliages sont chauffés et trempés rapidement, une partie de leur structure peut, du fait
de la présence de carbone, être transformée en austénite laquelle devient de la martensite après
trempe ; ceci transforme l’acier en structure mixte martensite-ferrite, figure V-35. Ces structures
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Pour les alliages refroidis aux vitesses caractérisEques de leur fabricaEon cela 
donne le diagramme de Pryce and Andrews: 
CCr,éq. = %pds Cr + %pds Mo + 1.5*%pds Si + 0.5*%pds Nb + 2*%pds Ti
CNi,éq. = %pds Ni + 21*%pds C + 11.5*%pds N
et selon où se situe la composiEon
de l’alliage ainsi exprimée
on peut lire sa structure.

Il existe un diagramme de type 
similaire (mais avec des domaines
aux tracés différents) dit diagramme 
de Schaeffler pour les soudures
(dont la vitesse de refroidissement
est plus élevée).

E. LES ACIERS INOXYDABLES

Figure V-47 – Microstructure d’un acier inoxydable duplex (2205). L’austénite est en blanc.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2010.

Figure V-48 – Diagramme de Pryce-Andrews pour les acier inoxydables.
Source: Romary, fr.wikidepia.org ; D. Peckner, I.M. Bernstein, Handbook of stainless steels, McGraw-Hill, U.S.A., 1977.
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Les aciers contiennent jusqu’à 2.1% de 
carbone 
(en théorie; ≈ 1.2 en pratique)

Au-delà de 2.1% de carbone on a une 
fonte.

D. LE SYSTÈME FE-C

(a) Diagramme de phases du système Fe-C. Les lignes pleines sont pour le système Fe-Fe3C (fer-cémentite),
les lignes en traitillés pour le système Fe-C (fer-graphite)

Phase Composition
[%pds C]

↵-Fe 0 à 0.021
�-Fe 0 à 2.1
�-Fe 0 à 0.09
C 100

(b) Composition des phases
du système Fe-C stable.

Phase Composition
[%pds C]

Martensite < 2
Fe4C 5.1

Fe3C (✓) 6.7
Fe5C2 (�) 7.9

Fe7C3 8.4
Fe2C (⌘, ") 9.7

(c) Composition des phases du sys-
tème Fe-C métastable.

Figure IV-25 – Diagramme de phase d’équilibre du système Fe-C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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(a) Diagramme de phases du système Fe-C. Les lignes pleines sont pour le système Fe-Fe3C (fer-cémentite),
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Le graphite est dans le fer une phase 
plus stable (de peu) que la cémentite; sa 
formation est favorisée par certains 
éléments d’alliages dont le carbone. 
D’autres éléments favorisent la 
formation de cémentite (ou d’autres 
carbures); la formation de la cémentite 
est aussi favorisée par les vitesses de 
refroidissement élevées. 

On peut donc, selon la composition de 
l’alliage et son refroidissement, avoir en 
son sein du graphite (fontes grises) ou de 
la cémentite (fontes blanches). 
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Figure IV-25 – Diagramme de phase d’équilibre du système Fe-C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Selon la composiEon et les condiEons on 
aura donc formaEon d’eutecEque 
austénite + graphite 
ou
austénite + cémenEte
précédée de formaEon de dendrites 
primaires d’austénite (fontes 
hypoeutecEques), ou de graphite ou 
cémenEte primaire (fontes 
hypereutecEques).
Puis l’austénite va se transformer en 
ferrite + graphite (qui grossira le graphite 
eutecEque) 
ou ferrite + cémenEte = perlite.
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Figure V-56 – Microstructure d’une fonte blanche, composée de cémentite (en blanc) et de perlite
(en noir) : (gauche) grossissement 50⇥ ; (droite) grossissement 1500⇥.
Source: R.M. Brick, A.W. Pense, R.B. Gordon, Structure and Properties of Engineering Materials, 4th Edition, McGraw-
Hill, USA, 1977.

fraîchement solidifié, celui-ci représentant une continuation de l’austénite ainsi que des lamelles
de graphite. Ensuite, lors de la chute de la température en dessous de l’eutectique, l’austénite de
l’alliage à présent solide s’appauvrit en carbone, lequel se dépose après diffusion dans l’austénite sur
les lamelles de graphite. À l’eutectoïde, la ferrite croît à partir de l’austénite, le carbone migrant,
encore, pour se déposer sur les plaquettes de graphite. On a, ainsi, une structure de ferrite contenant
des plaquettes de graphite ; un exemple en est donné en figure V-57.

Ce matériau est relativement mou, les deux phases ferrite et graphite étant toutes deux peu
dures. De plus, les plaquettes de graphite sont fragiles perpendiculairement à leur plan (le graphite
est fortement anisotrope, et casse à basse contrainte comme le mica selon des plans de clivage).
Les plaquettes de graphite fragilisent donc le matériau en traction, car elles sont essentiellement
équivalentes à un nombre égal de fissures au sein du matériau. En compression, par contre, cet
effet fragilisant du graphite n’opère pas : comme le béton, une telle fonte a de meilleures propriétés
en compression qu’en traction.

Si la fonte contient davantage de carbone, on n’a plus formation de dendrites proeutectiques
d’austénite — figure V-58. Et si elle est hypereutectique, la solidification commence par la formation
et croissance de plaquettes de graphite primaire — figure V-59.

On notera que 3%pds de graphite (bien plus léger que le fer) dans la fonte représente environ
12% du matériau par volume : une fissure passant préférentiellement par le graphite laissera un
faciès de rupture composé d’une forte proportion de carbone et donc de couleur nettement grisâtre :
on appelle de ce fait une fonte au graphite, une fonte grise : sa surface est grise là où elle casse.

La vitesse de refroidissement influe aussi la forme et la taille des plaquettes de graphite (« gra-
phite flakes » en anglais) dans les fontes à graphite lamellaire. Les dimensions et l’aspect mé-
tallurgique du graphite dans ces alliages peuvent ainsi varier : les formes et les dimensions des
plaquettes de graphite sont donc normalisées, figure V-60. Des exemples des types B et C sont
donnés en figures V-61 et V-62.

L’histoire du métal à l’état fondu avant coulée revêt aussi une certaine importance à cet égard.
Il y a visiblement présence de germes de graphite dans le métal fondu avant que ne commence
sa solidification. La concentration de ces germes diminue avec l’augmentation de la température
avant coulée, et augmente si on ajoute à la fonte liquide de faibles quantités d’« inoculants »,
généralement de ferrosilicium, qui introduisent dans le métal des sites de germination hétérogène
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Figure IV-25 – Diagramme de phase d’équilibre du système Fe-C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Figure V-57 – Microstructure d’une fonte hypoeutectique à 3.05%pds Céq., plaquettes de graphite
type D. Les dendrites proeutectoïdes sont visibles.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

Figure V-58 – Microstructure d’une fonte à 3.43%pds Céq., plaquettes de graphite type A. Il n’y
a pas formation de dendrites proeutectoïdes.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.
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Figure IV-25 – Diagramme de phase d’équilibre du système Fe-C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Figure V-59 – Microstructure d’une fonte hypereutectique à 4.81%pds Céq., plaquettes de graphite
type A. Il n’y a pas formation de dendrites proeutectoïdes.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

Figure V-60 – Types de plaquettes de graphite.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Figure V-59 – Microstructure d’une fonte hypereutectique à 4.81%pds Céq., plaquettes de graphite
type A. Il n’y a pas formation de dendrites proeutectoïdes.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

Figure V-60 – Types de plaquettes de graphite.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.
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Figure V-61 – Microstructure d’une fonte hypereutectique, avec des plaquettes de type B.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

Figure V-62 – Microstructure d’une fonte hypereutectique, avec des plaquettes de type C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

310 Text copyright Andreas Mortensen, 2012



D. LE SYSTÈME FE-C

(a) Diagramme de phases du système Fe-C. Les lignes pleines sont pour le système Fe-Fe3C (fer-cémentite),
les lignes en traitillés pour le système Fe-C (fer-graphite)

Phase Composition
[%pds C]

↵-Fe 0 à 0.021
�-Fe 0 à 2.1
�-Fe 0 à 0.09
C 100

(b) Composition des phases
du système Fe-C stable.

Phase Composition
[%pds C]

Martensite < 2
Fe4C 5.1

Fe3C (✓) 6.7
Fe5C2 (�) 7.9

Fe7C3 8.4
Fe2C (⌘, ") 9.7

(c) Composition des phases du sys-
tème Fe-C métastable.

Figure IV-25 – Diagramme de phase d’équilibre du système Fe-C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.

Text copyright Andreas Mortensen, 2012 191

D. LE SYSTÈME FE-C

(a) Diagramme de phases du système Fe-C. Les lignes pleines sont pour le système Fe-Fe3C (fer-cémentite),
les lignes en traitillés pour le système Fe-C (fer-graphite)

Phase Composition
[%pds C]

↵-Fe 0 à 0.021
�-Fe 0 à 2.1
�-Fe 0 à 0.09
C 100

(b) Composition des phases
du système Fe-C stable.

Phase Composition
[%pds C]

Martensite < 2
Fe4C 5.1

Fe3C (✓) 6.7
Fe5C2 (�) 7.9

Fe7C3 8.4
Fe2C (⌘, ") 9.7

(c) Composition des phases du sys-
tème Fe-C métastable.

Figure IV-25 – Diagramme de phase d’équilibre du système Fe-C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 1, 2010.

Text copyright Andreas Mortensen, 2012 191

Chapitre 4 – Métaux et Alliages – Fe  - 104

Les fontes: exemples
Eutectique

G. LES FONTES

Figure V-65 – Graphite sphéroïdal dans une fonte à 4.14%pds Céq..
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

c Autres structures

Le passage de la structure stable à la structure métastable et vice versa peut être engendré,
et aussi être utilisé, de plusieurs façons. On sait que les vitesses de solidification élevées favorisent
le passage au diagramme métastable fer-carbure, et que les temps longs favorisent les structures
stables, basées sur le graphite. On sait de plus que la formation de graphite est encouragée par les
compositions riches en éléments graphitisants, dont le carbone fait partie. Dans un alliage donné,
plus la structure subissant la transformation est pauvre en carbone, plus la tendance à former la
cémentite sera accrue. Donc, à vitesse de refroidissement donnée, selon la valeur de cette vitesse
de refroidissement, l’austénite devenant de plus en plus pauvre en carbone, elle peut passer du
diagramme stable au diagramme métastable, comme il est illustré en figure V-66.

On peut ainsi avoir, lors du refroidissement après coulée, déposition de carbone d’abord selon le
diagramme stable pour former des plaques ou des sphérulites de graphite, ensuite un basculement
suivi d’une évolution de la microstructure, selon le diagramme métastable pour former de la cémen-
tite, sous forme d’îlots de carbures proeutectoïdes ou sous forme de perlite. La perlite étant bien
plus dure que la ferrite, on peut ainsi produire des fontes grises à résistance mécanique élevée. On
peut notamment obtenir, si le basculement se produit à la température eutectoïde, formation de
graphite sphéroïdal, transformation d’une partie de l’austénite en ferrite, puis du reste en perlite.
Ceci produit les fontes à graphite sphéroïdal ferrito-perlitiques (« bull’s-eye » structure), figure V-
67. De telles structures peuvent aussi être obtenues dans les fontes grises à graphite lamellaire ; un
exemple en est donné en figure V-68, où on peut aussi voir la présence de steadite, eutectique dû
au phosphore.

En outre, on peut tremper la structure avant formation de la perlite, comme pour les aciers,
afin de transformer l’austénite qui s’y trouve en martensite (que l’on peut ensuite faire revenir)
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transformée. 

CHAPITRE V. LES ACIERS ET LES FONTES

Figure V-66 – Transformations des fontes grises.
Source: J. Barralis, G. Maeder, Précis de métallurgie: Élaboration, structure-propriétés, normalisation, 7e Édition,
Nathan-AFNOR, Paris, 1997.

Figure V-67 – Structure « bull’s eye » dans une fonte à 4.08%pds Céq..
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.
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CHAPITRE V. LES ACIERS ET LES FONTES

Figure V-66 – Transformations des fontes grises.
Source: J. Barralis, G. Maeder, Précis de métallurgie: Élaboration, structure-propriétés, normalisation, 7e Édition,
Nathan-AFNOR, Paris, 1997.

Figure V-67 – Structure « bull’s eye » dans une fonte à 4.08%pds Céq..
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.
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Chapitre 4 – Métaux et Alliages – Fe  - 106

Les fontes: exemples
On peut aussi, par 
appauvrissement en 
carbone de l’austénite 
lors du refroidissement, 
basculer du diagramme 
stable au diagramme 
métastable: graphite 
sphéroïdal, puis ferrite, 
puis un peu de 
cémentite suivie de 
perlite à partir de 
l’austénite non 
transformée. 
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... et produire bien d’autres structures 
encore – on s’en 5endra là pour passer 
aux polymères-


