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Amélioration de la stabilité mécanique de I’austénite dans un acier inoxydable 13Cr-
4Ni lors de déformations monotones et oligo-cycliques

Fateh SLAMANI

RESUME

L’objectif fondamental de ce projet est d’optimiser les facteurs microstructuraux de 1’austénite
reformée de ’acier inoxydable martensitique 13Cr-4Ni, a savoir sa taille et sa morphologie,
pour améliorer sa stabilit¢ mécanique. Apres austénitisation et revenu inter-critique, la
microstructure de ces aciers consiste en une matrice martensitique revenue, des carbures et une
quantité d’austénite reformée dont la quantité et la morphologie varient en fonction des
parametres choisis. La transformation induite par plasticité (TRIP) de 1’austénite est un bon
candidat pour ralentir la propagation des fissures générées par fatigue, car elle est accompagnée
d’une augmentation de volume capable de générer des contraintes de compression pouvant
refermer le fond de fissure. Pour cela, il faut que 1’austénite soit suffisamment stable
mécaniquement (résistant a la transformation compléte lors de faibles déformations
appliquées). Des traitements thermiques ont été faits afin de produire la méme quantité
d’austénites a des températures différentes. Un volume de 10% a été produit pour les conditions
de revenu inter-critique de 620°C, 1h ; 600°C, 4h et 580°C, 10h. Une nouvelle morphologie
d’austénite a été découverte pour 580°C avec un contraste de composition tel que I’austénite
semble entourer une région ayant la méme composition que la phase martensitique qui
constitue la matrice. De plus, la taille de ces particules est bien inférieure de celles produites
aux autres températures. Les essais mécaniques sur des échantillons traités a 620°C et 580°C
ayant 14% d’austénite ont montré des différences notables en termes de stabilité mécanique de
I’austénite. Les tests de traction comme ceux de fatigue oligo-cyclique ont montré une
amélioration considérable de la stabilité mécanique de I’austénite formée a 580°C. L’ objectif
de I’étude est ainsi bien et bel atteint et il est recommandé de cibler de basses températures de
revenu inter-critique en prolongeant le temps de maintien pour produire une austénite plus
stable mécaniquement.

Mots-clés : acier 13Cr-4Ni, austénite, revenu inter-critique, stabilit¢ mécanique, propagation
de fissure






Amélioration de la stabilité mécanique de I’austénite dans un acier inoxydable 13Cr-
4Ni lors de déformations monotones et oligo-cycliques

Fateh SLAMANI

ABSTRACT

The fundamental objective of this project is to optimize the microstructural factors of the
reformed austenite of 13Cr-4Ni martensitic stainless steel, namely its size and morphology, to
improve its mechanical stability. After austenitization and intercritical tempering, the
microstructure of these steels consists of a tempered martensitic matrix, carbides and a quantity
of reformed austenite, the quantity and morphology of which varies according to the chosen
parameters. The transformation induced plasticity (TRIP) of austenite is a good candidate to
slow down the propagation of cracks generated by fatigue because it is accompanied by an
increase in volume, capable of generating compressive stresses, which can close the crack tip.
For this, the austenite must be sufficiently mechanically stable (resistant to complete
transformation during small applied deformations). Heat treatments were carried out in order
to produce the same quantity of austenite at different temperatures. A volume of 10% was
produced for the intercritical tempering conditions of 620°C, 1h; 600°C, 4h and 580°C, 10h.
A new austenite morphology has been discovered for 580°C with a contrast in composition
such that the austenite seems to surround a region having the same composition as the
martensitic phase that constitutes the matrix. Moreover, the size of these particles is much
smaller than those produced at other temperatures. Mechanical tests on samples treated at
620°C and 580°C with 14% austenite showed notable differences in terms of mechanical
stability of austenite as both, tensile and low cycle fatigue tests, showed a considerable
improvement in the mechanical stability of the austenite formed at 580°C. The objective of the
study is thus well and truly achieved and it is recommended to target low inter-critical
tempering temperatures by extending the holding time to produce a more mechanically stable
austenite.

Keywords: 13Cr-4Ni steel, austenite, inter-critical tempering, mechanical stability, crack
propagation
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INTRODUCTION

Hydro-Québec est I'un des plus grands producteurs d’hydroélectricité au monde. Il produit la
quasi-totalité de son énergie électrique en basant sur la force d’eau, une énergie propre et
renouvelable qui n’émet que trés peu d’émission de gaz a effet de serre et aucun rejet toxique,
sauf a la construction des barrages. Il exploite des turbines hydrauliques dans ce processus. Il
existe trois types de turbines : Kaplan, hélice et Francis. Leur role commun est de transformer
I’énergie hydraulique en ¢énergie mécanique a exploiter pour tourner la génératrice
d’¢électricité. La roue de turbine est constituée de trois composants principaux, la couronne, la

ceinture et les pales. Ces organes sont assemblés par soudage.

Pour répondre aux exigences difficiles de 1’environnement de travail: oxydation, corrosion,
cavitation, érosion, sollicitations hydrauliques et mécaniques, etc., ces turbines sont fabriquées
principalement des aciers inoxydables. Depuis les années 60, I’acier inoxydable martensitique
a faible teneur de carbone 13Cr-4Ni est une bonne alternative dans ’ingénierie des turbines
hydroélectriques, grace a ses meilleurs avantages métallurgiques et économiques. Il y a trois
versions utilisées : coulée CA6NM, laminée a chaud AISI415 et le métal d’apport pour les
travaux de soudage. Dans I’ordre de limiter d’éventuelles disparités des résultats causées par
I’influence des porosités et microfissures de soudage et retassures de fonderie, le matériau

utilisé dans cette étude de recherche est ’acier AISI415.

La turbine hydraulique passe la majorit¢é de sa durée de vie en propageant des fissures
survenant des petits défauts jusqu’a une longueur critique au-dela de laquelle une intervention
pour des réparations est nécessaire. Le producteur d’électricité espére une longue durée
d’exploitation et minimiser les arréts de maintenance pour réparer les fissures (Gagnon et al.,

2010).

Apres austénitisation et trempe a la température ambiante, la microstructure de ’acier 13Cr-
4Ni consiste en une matrice presque totalement martensitique et une dispersion des

nanocarbures, et parfois la phase 8. Mais grace a la présence d’¢léments gammagenes tels que



Ni et Mn, ’application d’un traitement thermique approprié peut retenir a 1’ambiante une
quantité d’austénite non négligeable dite austénite reformée (Arer). Loin d’€tre un défaut, cette
phase qui se trouve souvent dans les interfaces ; les joints de grains austénitiques meres, inter-
lattes et blocs martensitiques donne a 1’acier 13Cr-4Ni des propriétés intéressantes. Le
traitement thermique est dit inter-critique, car il est entre les températures Aci et Ac2, début et
fin de transformation austénitique, respectivement. Ce traitement donne aux éléments
gammagenes la possibilité de diffuser dans la phase d’austénite de réversion, austénite formée
a la température du traitement inter-critique (Arev). Ce qui contribue a renforcer sa stabilité
thermique. La fraction d’austénite retenue dans ’acier varie en fonction des conditions du
traitement thermique adoptées. Pour un temps de maintien donné, I’évolution de la fraction
d’Arer avec la température de revenu présente une courbe de forme en cloche. L’austénite
retenue a la température de chambre est métastable mécaniquement, elle peut se transformer

en martensite sous des déformations mécaniques.

Parmi les mécanismes utiles pour le ralentissement de fissure de faible taille, la transformation
de la phase austénitique en martensite peut étre efficace. Quand I’austénite résiduelle ou
reformée se transforme prés du fond de fissure, elle peut générer des contraintes de
compression locales dues a I’expansion du volume de la maille microstructurale lors de ce
changement de phase (elle passe d’une structure cubique a face centrée a une structure
tétragonale centrée de la martensite permettant une augmentation de volume de quelques %).

Ce phénomene peut ralentir la vitesse de fissure dans 1’alliage en la refermant.

En fait, des zones de déformations plastiques se forment au fond de fissure. Ces déformations
sont susceptibles de déclencher le mécanisme de transformation martensitique de 1’austénite

reformée.

Comment améliorer la stabilité mécanique de 1’ Arer dans I’acier martensitique a faible teneur
en carbone dans I’ordre d’assurer une transformation induite par plasticit¢ (TRIP) le plus
proche possible du fond de fissure ? Si la transformation de 1’ Arer se déroule loin du fond de

fissure, dans les premiers cycles de son interaction avec la zone plastique, 1’effet TRIP ne



ferme pas la fissure et I’austénite ne sera plus utile dans la propagation, elle peut méme étre

néfaste par la formation d’une martensite fraiche fragile.

La stabilit¢ mécanique de 1’Arer dans les aciers inoxydables est influencée par différents
facteurs : D’enrichissement en éléments stabilisateurs gammagenes, morphologie, taille et
dureté de la phase avoisinante. Les éléments stabilisateurs gammagenes affectent la force
motrice chimique pour la transformation. L’augmentation de leur quantit¢ diminue la
température du début de transformation martensitique lors du refroidissement (Ms). Par la
méme occasion, cela augmente la contribution de 1’énergie mécanique additionnelle nécessaire
pour déclencher la transformation de [’austénite en martensite lors de I’effet TRIP. La
morphologie de 1’austénite peut aussi influencer sa transformation, ou les grains austénitiques
en blocs se transforment en martensite plus facilement que ceux de forme lamellaire ou petites
particules. Ainsi, ils nécessitent moins d’énergie additionnelle pour déclencher le TRIP. La
phase avoisinante peut accélérer ou retarder la transformation martensitique. Plus celle-ci est
dure, plus elle atténue les contraintes ou déformations supportées par 1’Arer et retarde sa

transformation lors des sollicitations.

Des études précédentes prévoient que des traitements inter-critiques procédés aux basses
températures en prolongeant le temps de maintien pourraient produire une quantité d’Arer
significative et entourée par une phase martensitique plus dure. Ces conditions de traitement
pourraient aussi produire une Arer plus enrichie en éléments gammagenes stabilisateurs, une

seconde raison pour améliorer sa stabilité mécanique dans cet alliage.

Des ¢études sont menées pour la mise en place d’une recette assurant une Arer plus stable
mécaniquement dans 1’acier 13Cr-4Ni soumis a des déformations monotones et
particulierement oligo-cycliques. Suite a I’interaction de plusieurs facteurs, elles ne permettent

pas de proposer clairement une méthode de traitements thermiques réalisant I’objectif.

Dans un tel contexte, 1’objectif principal de ce travail de recherche est de développer une

recette de traitement thermique permettant d’améliorer la stabilit¢ mécanique de I’ Arer dans



I’acier 13Cr-4Ni lors des sollicitations monotones et oligo-cyclique. Cette amélioration devrait
permettre de contribuer au ralentissement de la vitesse de fissures dans les turbines par 1’effet

TRIP de I’ Aret.

Les objectifs secondaires sont: (1) produire un volume d’austénite d’environ 10% a des
températures de traitement inter-critique plus basses qu’a 1’ordinaire en augmentant la durée
du traitement ; (2) Faire une étude comparative des caractéristiques des Arer formées dans
différentes conditions de traitements thermiques en termes d’enrichissement en éléments
stabilisateurs, dureté de la phase avoisinante, taille et morphologie ; (3) Quantifier la stabilité
mécanique des différentes Arer en déformations monotones et oligo-cyclique afin de déterminer
les conditions de traitement thermique qui permettent I’amélioration de la stabilité mécanique

de I’Aref.

Ce document est divisé en quatre chapitres :

Le premier chapitre présente une revue de littérature sur les types de microstructure des aciers
inoxydables, particuliérement les aciers martensitiques a faible teneur en carbone 13Cr-4Ni.
Les traitements thermiques et les éléments d’alliage stabilisateurs permettant la formation de
I’austénite dans ce genre d’acier a la température ambiante seront détaillés, et le processus de
formation de I’austénite sera présenté. Succinctement, ’effet de transformation induite par
plasticité (TRIP) de I’austénite, la stabilit¢ mécanique de I’austénite reformée et son utilité
dans le phénomeéne de propagation de fissure et les facteurs structuraux qui I’améliorent seront
aussi détaillés. Il permet de mettre la lumicre sur la provenance de la problématique de
recherche a traiter, de localiser 1’étude de recherche menée dans le cadre de cette thése par

rapport aux €tudes de la littérature déja existantes.

Le deuxiéme chapitre parle sur les procédures expérimentales suivies dans ce projet. Il expose
les protocoles adoptés dans la réalisation d’échantillons de I’acier 13Cr-Ni ayant le méme taux
d’austénite, mais produits a des températures et durées de maintien différentes. Les techniques

de révélation et de mesure du volume de I’austénite reformée seront détaillées. Il présente



aussi la méthodologie suivie pour faire une étude microstructurale comparative des différentes
austénites obtenues. Les conditions expérimentales, la géométrie d’éprouvettes et les normes
utilisées dans les essais de traction et fatigue oligo-cyclique pour évaluer la stabilité mécanique

sont aussi précisées.

Le troisieme chapitre est consacré aux résultats de microscopie et de 1’analyse chimique
obtenus a 1’aide de microscope électronique a balayage (MEB), microscope électronique a
transmission (MET), diffraction des rayons X (DRX) et mesures de microdureté. Les résultats
des caractérisations mécaniques sous des sollicitations monotones et oligo-cycliques sont

¢galement présentés.

Le chapitre quatre sera consacré a la discussion des différents résultats collectés dans le cadre
de ce doctorat. Une recette de recommandations sera prescrite pour les procédures de

production et réparation des turbines Hydro-¢électriques.

Finalement, des conclusions seront présentées suivies des annexes détaillant certains éléments.
Les formes et dimensions des éprouvettes utilisées dans cette étude de recherche sont

présentées en schémas.

Ce travail de recherche a été fait dans les laboratoires de I’Ecole de Technologie Supérieure
(ETS) et I'Institut de Recherche d’Hydro-Québec (IREQ). Cela dans le cadre du projet
CREFARRE (Consortium de recherche en fabrication et réparation de roues d’eau) en
collaboration avec le producteur d’électricit¢é Hydro-Québec et le fabricant des turbines

ALSTOM.






CHAPITRE 1

REVUE DE LA LITTERATURE

Ce chapitre est consacré a la revue de littérature relative au travail que traite cette thése. Il
présente les connaissances fondamentales en relation avec le sujet du projet: les aciers
martensitiques 13Cr-4Ni ; les paramétres affectant la précipitation de 1’austénite et sa stabilité
thermique et mécanique ; ’effet de la transformation induite par plasticit¢ (TRIP,
transformation induced plasticity) de 1’austénite et son potentiel a ralentir la propagation de
fissure en fatigue ; et la relation entre la stabilité¢ de 1’austénite et ses propriétés chimiques et

physiques.

1.1 Roue de turbine

La figure 1.1 présente une turbine hydraulique de type Francis. La turbine peut subir des
endommagements causés par les phénomeénes de cavitation, érosion, corrosion et propagation

de fissure suite aux chargements cycliques qu’elle supporte.

Anneau

Pales

Moyeu

Figure 1.1 Roue de turbine Francis
Adapté de Addiprint (2021)

Le matériau utilisé dans la conception des turbines doit avoir des caractéristiques susceptibles

de minimiser leurs endommagements. Les organes des turbines hydrauliques sont fabriqués



des aciers inoxydables caractérisé€s, entre autres, par une bonne résistance a la corrosion, a

I’oxydation et a la fatigue (ASTMInternational, 2003; Kou, 2003).

1.2 Les aciers inoxydables

Les aciers inoxydables sont des alliages métalliques a base de fer-carbone qui doivent
comporter une quantit¢ de chrome, au moins 10,5%. La quantit¢ de chrome contenue dans
I’acier inoxydable assure sa bonne résistance a la corrosion, grace a la formation d’un film
passif protecteur en surface (Nakagawa et Miyazaki, 1999). Selon les teneurs d’¢léments

d’alliage, la structure des aciers peut varier.

La distinction de la nature de la structure a la température ambiante des aciers inoxydables se
base sur le calcul des équivalents de chrome et de nickel. Ces équivalents peuvent étre
déterminés au moyen des formules en fonction du pourcentage des quantités des autres

¢léments d’alliage. Les formules sont données comme suite :

Nig, = Ni + Co + 0,5Mn + 0,3Cu + 25N + 30C (1.1)

Creq = Cr + 2Si + 1,5Mo + 5V + 5,5Al + 1,75Nb + 1,5Ti + 0,75W (1.2)

Avec le calcul des équivalents, il est possible a I’aide du diagramme de Schneider montré sur
la figure 1.2 de définir la structure des phases présentes pour un refroidissement typique de
soudage. Les aciers inoxydables peuvent é&tre des aciers inoxydables martensitiques,
austénitiques, ferritiques ou leurs combinaisons (Lacombe, Baroux et Béranger, 1991; Lippold

J. C. et Kotecki D. J., 2005).
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Figure 1.2 Diagramme de constitution des aciers inoxydables en
fonction des équivalents de chrome et de nickel selon Schneider
Tiré de Lacombe, Baroux et Béranger (1991, p. 500)

1.3 Les aciers inoxydables martensitiques 13Cr-4Ni

Les aciers inoxydables 13Cr-4Ni représentent une bonne alternative dans la manufacture des
organes des turbines hydrauliques depuis les années 60s (Iwabuchi, 2003; Lacombe, Baroux
et Béranger, 1991; Meimandi et al., 2017; Robichaud, 2007; Thibault, 2010), car ils possédent
une bonne résistance mécanique, ténacité, résistance a la corrosion et 1’érosion ainsi que le
colt moins cher par rapport aux autres aciers fortement alliés. Ces alliages seront traités en

plus de détails dans les sections suivantes.

1.3.1 Diagramme d’équilibre des alliages 13Cr-4Ni

Le diagramme d’équilibre d’un systéme ternaire Fe-Cr-Ni (figure 1.3) présente les différentes

phases d’équilibre formées selon le niveau de température. Il est utile d’éviter la formation de
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la phase ¢ dans les aciers inoxydables, car elle est dure et fragile. Elle est d’une maille
tétragonale et se forme a basses températures, par conséquent, la cinématique de formation est

longue et nécessite des temps de maintien prolongés. (Lippold J. C. et Kotecki D. J., 2005).

Pour un alliage de 13Cr-4Ni (présenté par le vertical rouge en tirets sur la figure 1.3), la
structure a des températures inférieures a 610°C est ferritique. Le début de la formation de la
phase austénitique en chauffage commence envers Aci = 610°C. La structure devient
totalement austénitique a partir de la température Ac3 = 710°C. La structure a la température
ambiante peut étre modifiée selon la composition chimique et le processus de traitement
adopté. Un traitement inter-critique entre Acl et Ac3 par exemple, permettrait de garder un
certain volume de la phase austénitique a la température de chambre. Cette phase qui peut étre
stable thermiquement par ’enrichissement en Ni est métastable mécaniquement et peut étre

exploitée dans 1’effet TRIP.

a)Cr:Ni=3:1
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Figure 1.3 Diagramme de phase du ternaire Fe-Cr-Ni pour
un rapport Cr/Ni = 3/1. Le vertical en tirets référe a 1’alliage
13Cr-4Ni
Adapté de Folkhard (1988, p. 10)
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Il est aussi important de souligner que les températures de transformation de phases présentées
sur la figure 1.3 peuvent aussi se varier si la composition chimique de ’alliage change. Plus

de détail sera présenté dans les prochaines sections de ce manuscrit.

1.3.2 Effet des éléments gammagénes sur le diagramme de phase

Les ¢éléments gammageénes jouent un réle important dans la formation des aciers inoxydables
martensitiques. Ces derniers sont essentiellement de base Fe-Cr-C. Ils contiennent un
pourcentage du Cr entre 11,5 et 18%. Comme le pourcentage du Cr augmente, le C doit
augmenter aussi pour ¢largir le domaine d’austénite (voir figure 1.4). Le domaine austénitique
dans le diagramme de phases est essentiel pour former les aciers inoxydables martensitiques ;

a partir duquel la martensite se forme lors du refroidissement.
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Figure 1.4 Coupes du diagramme Fe-Cr-C pour des
teneurs croissantes en carbone
Tiré de Goerge E. Totten (2007, p. 725)

L’augmentation du C dans ’acier inoxydable nuit a trois caractéristiques nécessaires : la
ténacité, la résistance a la corrosion et la soudabilit¢ du matériau. Comme palliatif a ce
probléme, I'utilisation d’autres éléments gammageénes tels que le Ni permet d’utiliser de faibles

teneurs en C et récompense la stabilisation du domaine austénitique comme il est présenté sur
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la figure 1.5 (Bailon et Dorlot, 2000; Goerge E. Totten, 2007; Lacombe, Baroux et Béranger,
1991).
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Figure 1.5 Coupes du diagramme Fe-Cr-C pour des
teneurs croissantes en Ni montrant combien la zone
austénitique est influencée par le Ni
Tiré de Goerge E. Totten (2007, p. 726)

1.3.3 Précipitation des carbures dans les aciers inoxydables

Parmi les carbures couramment précipités dans les aciers inoxydables, le M23Cs ou M
représente Feo2-0.3 Cros-o7. Il est & noter que la précipitation en exces des gros carbures dans
’acier inoxydable consomme le chrome de la matrice et conséquemment affaiblit sa résistance
a la corrosion. Il est important de souligner que les carbures peuvent précipiter tant en
martensite qu’en austénite (Godin et al., 2020; Zhang et al., 2015). La figure 1.6 expose un
exemple des carbures M23Cs dispersés dans un acier inoxydable martensitique a faible teneur
en carbone observés au moyen d’un microscope é€lectronique a transmission. Ce genre de
carbure se forme lors d’un maintien plus ou moins prolongé dans un intervalle de température
appelé le domaine de sensibilisation. Le maintien dans ce domaine peut étre rencontré :

1) D’une chauffe locale ; une partie de la piéce atteint ce domaine de température,

conséquemment elle sera un siege de précipitation de ces carbures ;
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2) D’un refroidissement trop lent apres un traitement d’homogénéisation en phase vy ;
3) D’un pourcentage de carbone trop élevé ;

4) D’une température de fonctionnement trop élevée.

Figure 1.6 Image MET pour le carbure
M23Cs dans un acier inoxydable
martensitique 13Cr-4Ni, o’ martensite
Tiré de Zhang et al. (2015, p. 9)

Pour éviter ’affectation de la performance des aciers inoxydables martensitiques causée par
les carbures, il faut tenir compte que la précipitation des carbures commence a partir de 300°C
et devient plus intense envers 500°C. Un maintien au-dessus de 700°C peut restaurer la tenue

a la corrosion (Lacombe, Baroux et Béranger, 1991).

1.3.4 Transformation martensitique

Lors d’un refroidissement a une vitesse rapide de 1’austénite, le mécanisme de transformation
martensitique se fait d’une maniére displacive et non diffusive. La transformation se fais par
un mouvement collectif des atomes a des distances inférieures a celles interatomiques comme

montré dans la figure 1.7. En d’autres mots, les phénoménes de diffusion a ’origine de
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transformation de phases ne peuvent pas se produire. La diffusion des atomes du carbone
nécessaire pour atteindre un état d’équilibre n’aura pas la chance de se faire et va produire un
constituant hors équilibre qui ne figure pas sur le diagramme de phase (Askeland et Wright,

2016; Callister et Rethwisch, 2014).

o positions des atomes avant transformation martensitique
® positions des atomes aprés transformation martensitique

martensite

;T\\x
T D O W e
Y\\L

Figure 1.7 Représentation schématique du déplacement
des atomes lors de la formation de la martensite
Tiré de Lacombe, Baroux et Béranger (1991, p. 494)

La transformation martensitique dépend de la température et non du temps ; elle commence a
la température du début de transformation (Ms) pour se terminer a la température de fin de

transformation (M¥).

La maille cubique a faces centrées se transforme en maille tétragonale voisine d’une maille

cubique centrée.

La martensite comporte aussi la méme teneur en carbone que I’austénite mere dont il provient.
Dans 1’austénite meére, les atomes de carbone se situent dans les interstices octaédriques du
réseau cubique a faces centrées du fer gamma. Dans 1’austénite, chaque atome du carbone est

entouré par six atomes du fer pour former un octac¢dre régulier. De méme pour la martensite,
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mais [’octaedre est fortement aplati parallelement a 1’axe quaternaire (Figure 1.8).
Conséquemment, il n’y aurait pas de place suffisante pour loger un atome de carbone. Comme
le diamétre de I’atome du carbone est de 1’ordre de 1,54 °A, des forces de compression se
produisent (Lacombe, Baroux et Béranger, 1991; McGuire, 2008). La martensite prend plus
de place que I’austénite et si cette transformation se produit dans un matériau, I’augmentation

de volume créerait des contraintes de compression sur la phase avoisinante.

2,86 A

Figure 1.8 Déformation de I’octaédre austénitique en
octaedre martensitique
Tiré de Lacombe, Baroux et Béranger (1991, p. 495)

La martensite fraiche présente une fragilité¢ causée par des contraintes résiduelles internes. Elle
se distingue aussi d’une faible ductilité due a la grande densité de dislocations. C’est pour cela,
I’acier martensitique ne peut pas €tre utilisé tel quel aprés une austénitisation ou un soudage.
Certains traitements thermiques, tels que le revenu, doivent étre effectués pour améliorer sa

ténacité et ductilité (Askeland et Wright, 2016).
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1.3.5 Les transformations produites lors d’un revenu d’un acier inoxydable
martensitique 13Cr-4Ni

La solidification de la coulée ou du cordon de soudure d’un acier martensitique forme a la
température ambiante une microstructure presque totalement martensitique avec des carbures
M23Cs et résidus de ferrite delta et austénite (Bilmes, Solari et Llorente, 2001). Un chauffage
jusqu’au domaine d’austénitisation peut homogénéiser la structure et ¢liminer la phase de
ferrite delta (Lacombe, Baroux et Béranger, 1991). Mais a cause des inconvénients cités dans
la section précédente, la martensite fraiche formée suite au refroidissement nécessite un
traitement de revenu pour améliorer les caractéristiques du matériau et méme pour obtenir
d’excellentes propriétés mécaniques (Godin et al., 2020; Mokhtabad Amrei et al., 2015;
Thibault et al., 2011).

Le revenu des aciers martensitiques 13Cr-4Ni a des températures inférieures a Aci réduit la
densité de dislocations et permet la précipitation des carbures M23Cs (Bailon et Dorlot, 2000).
Il sera utile de cibler le domaine de températures inter-critiques entre Aci et Acs dans le
domaine biphas¢ (figure 1.3, section 1.3.1) pour viser une bonne corrélation des propriétés.

Le maintien a la température de revenu conduit a la transformation d’une partie de la martensite
fraiche pour respecter les conditions thermodynamiques. L austénite ainsi formée s’appelle

L’austénite de réversion (Arev).

Dans le domaine inter-critique, la formation de I’austénite se déroule par un mécanisme
diffusif, et la température et le temps sont les facteurs contrélant I’activation du mécanisme
(Askeland et Wright, 2016; Callister et Rethwisch, 2014; Porter, Easterling et Sherif, 2009).
Des ¢études ont ét¢ menées sur I’influence de la température et du temps de maintien des
traitements thermiques sur la fraction de 1’ Arev dans ’acier inoxydable 13Cr-4Ni-Mo (Song Y.
et al.,, 2011; Zou et al., 2010). La figure 1.9 expose les résultats obtenus. Elle présente la
variation du volume d’Arv en fonction de la température du revenu pour deux temps de
maintien au four, 5 min et 30 min. Pour une température entre 560°C et 680°C, c’est la
diffusion du Ni qui permet la formation de 1’austénite et un temps suffisant est nécessaire pour

sa diffusion. Si la température est supérieure a 680°, la force motrice générée par I’énergie



17

thermique est suffisante pour que le déplacement des atomes soit rapide et le temps de maintien

n’influence pas le pourcentage de I’austénite.
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Figure 1.9 Variation du volume de 1’austénite en
fonction de température de revenu et temps de
maintien dans le four
Tiré de Song Y. et al. (2011, p. 2)

1.3.6 Influence des ¢léments d’alliage sur la stabilité thermique de I’ Arer

Une fois une partie de 1’austénite de réversion est formée dans le domaine inter-critique, les
¢léments gammagenes jouent un role important dans la détermination de sa stabilité thermique.
Parce que la solubilité des ¢léments gammagenes dans 1’austénite est plus grande que dans la
martensite (Lacombe, Baroux et Béranger, 1991; Porter, Easterling et Sherif, 2009), le
maintien a la température inter-critique donne I’occasion aux éléments gammagenes de
diffuser dans 1I’Arv. Par conséquent, la stabilité thermique de l’austénite s’améliore par

[’abaissement de son M.

Folkhard, E (Folkhard, 1988) a cit¢ que Kulmburg, So Ikner, Korntheuer et Schmid ont fourni
la formule (1.3) pour la détermination de la température Ms en °C de I’austénite en basant sur

des études menées sur une gamme de plusieurs types d’acier inoxydable contenant 12 a 18 %
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de Cr. Elle relie le Ms de I"austénite avec sa composition chimique en carbone, mangangse,
chrome et nickel. Il est a noter que la mesure de composition locale de I’austénite peut étre
procédée par la technique EDS en utilisant le microscope électronique a transmission (Bilmes,

Solari et Llorente, 2001). Ils ont confirmé 1’efficacité de cette formule sur un acier 13Cr-4Ni.

Ms (°C) = 492 — 125 (%C) — 65,5 (%Mn) — 10 (%Cr) — 29 (%Ni) (1.3)

1.3.7 Variation du volume d’A,.f en fonction des paramétres de traitement

Le volume d’Arv formée dans le domaine inter-critique se maintient partiellement ou
totalement a la température ambiante en Arer. Le volume de I’ Arer varie en fonction de plusieurs

parametres, a savoir la température de revenu et le temps de maintien.

Selon des études faites sur un acier inoxydable martensitique en version soud¢ (Amrei et al.,
2016; Godin et al., 2020), la courbe de variation de la quantité de 1’Arr en fonction de la
température présente une forme de cloche. Amrei et al. ont mené leur étude sur un acier 13Cr-
4Ni en changeant le temps de maintien (1h et 2h) pour voir son influence sur la courbe. Godin
et al. ont étudié un acier 13Cr-6Ni pour quantifier I’effet de Iaugmentation de 1’¢élément
gammagene Ni sur le comportement de I’Arer. Les résultats expérimentaux obtenus sont
présentés sur la figure 1.10. Toutes les courbes présentent un aspect général similaire. Le
volume d’Arer augmente avec I’augmentation de température de revenu jusqu’il arrive une
valeur sommet au-dela de laquelle il diminue graduellement jusqu’il s’annule. Dans la courbe
de 13Cr-4Ni revenu pour 1h a titre d’exemple, L.’ Aref se forme dans I’intervalle de température
entre 500°C et 660°C. Le volume maximum est atteint vers 610°C. Grace au bon
enrichissement en éléments gammagenes, I’ Arev formée a des températures inférieures a 610°C
est stable et reste comme Arer apres refroidissement. Ses températures Ms et Mr sont inférieures
a la température ambiante. Au-dessus de la température 610°C, une partie de I’ Arev formée a
la température du revenu est instable et se transformera en martensite fraiche lors du
refroidissement. A partir de 670°C, toute I’austénite formée pendant le revenu est instable et

se transformera totalement en martensite lors du refroidissement avant d’atteindre la
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température ambiante. Les éléments gammageénes ne peuvent pas enrichir la grande quantité
d’ Austénite formée, donc ses températures Ms et Mrrestent élevées (Amrei et al., 2016; Godin,
2014; Mokhtabad Amrei, 2016; Robichaud, 2007; Thibault et al., 2011). Cependant, il y a des

dissimilarités entre les trois courbes en termes des valeurs.

30 4
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—e-13Cr-4Ni pour 1h
-#-13Cr-4Ni pour 2h

20 1 —+13Cr-6Ni pour 1h
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Température de revenu en (°C)

Figure 1.10 % Arer en fonction de la température de revenu dans
les aciers inoxydables 13C-6Ni et 13Cr-6Ni
Tirée de (Amrei et al., 2016; Godin et al., 2020)

Si le temps de maintien est prolongé dans le cas de 13Cr-4Ni pour 2h, la courbe se léve vers le
haut, surtout a des températures auteur du sommet. La prolongation de la durée du revenu
donne ’occasion aux ¢léments gammagenes de diffuser dans 1’austénite formée a la
température ainsi la bien stabiliser thermiquement. Par ailleurs, I’augmentation de la teneur du
Ni dans I’acier 13Cr-6Ni influence sur 1’allure de la courbe de deux c6tés : il élargit I’intervalle
d’existence de 1’ Arer (jusqu’a 700°C au lieu de 670°C dans le cas de 13Cr-4Ni) et augmente
amplement le volume d’Arer. Le sommet de la courbe a 630°C est maintenant 29%, environ 3
fois plus grand que celui du 13Cr-4Ni pour le méme temps de maintien. L’augmentation de la
teneur du Ni dans 1’acier favorise a la fois la formation et la stabilisation thermique de

I’austénite. En résumé, la courbe de variation du taux d’Arer en fonction de la température de
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revenu est d’une forme de cloche et elle est influencée par le temps de maintien et la

composition chimique du matériau.

Une cloche est aussi présente si le volume de 1’ Arer est tracé en fonction du temps de maintien
a la température de revenu (Zhang et al., 2015). La figure 1.11 présente I’effet du temps de
maintien au revenu sur la variation du volume d’Arer dans un acier 13Cr-4Ni. La prolongation

du temps de maintien lors du revenu a le méme effet que 1’augmentation de la température.

La température appliquée dans I’étude est 620°C qui est a I’entour du sommet de la courbe
cloche de ce genre d’aciers (Amrei et al., 2016; Godin et al., 2020; Robichaud, 2007). La
prolongation exagérée du temps de maintien a cette température favorise la formation de
grande quantité d’ Arev. Cette derniere ne sera pas suffisamment stable a cause du motif suscité.
L’adoption des températures plus basses devrait étre utile. Elle permettrait a la fois de former

la quantité d’ Arer suffisante et de bien I’enrichir en éléments gammagenes.
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Figure 1.11 Volume de ’austénite réformée aprés un revenu a
620°C en fonction du temps de maintien dans un acier 13Cr-4Ni
Tiré de Zhang et al. (2015, p. 3)
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1.3.8 Formation de I’austénite par un double revenu

Le volume d’Arer dans 1’acier martensitique peut étre encore augmenté en procédant a un
traitement double revenu. Dans le cadre d’une étude sur le métal d’apport 13Cr-NiMo (Bilmes,
Solari et Llorente, 2001), le premier traitement a été fait a une température de 670°C pendant
2 heures suivi d’un refroidissement a ’air et le deuxiéme a une température de 600°C durant
8 heures et un refroidissement a 1’air. Ce traitement a permis de produire 29 % d’Aref comme
il est montré sur la micrographie de la figure 1.12. Les lamelles d’ Arer sont de couleur grise.
Les auteurs ont proposé un schéma représentatif du mécanisme de formation de 1’austénite par
un double revenu (voir figure 1.13). Les étapes présentées sont : (a) apres austénitisation a
950°C/1h/air, (b) lors du chauffage a 670°C, (b) apres le premier revenu a 670°C/2h/air et (c)
apres le deuxiéme revenu a 600°C/8h/air. Les différentes phases présentes sont repérées dans

la figure par : M1 : martensite fraiche, Tm : martensite revenue et y : Austénite.

Figure 1.12 Micrographie de 29 % d’ Arer entre les lattes
de martensite obtenue par un double revenu d’un acier
13Cr-NiMo, 950°C/1h/air + 670°C/2h/air +
600°C/8h/air, y est I’ Arer en lamelles grises
Tiré de Bilmes, Solari et Llorente (2001, p. 6)

La grande quantité d’austénite produite a la température 670 °C n’est pas suffisamment stable,
et une partie se transforme en martensite lors du refroidissement a ’air. Par conséquent, une

diminution de la taille de la microstructure. Apres le premier revenu, la microstructure est
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constituée de martensite revenue, un peu d’ Arer €t une martensite fraiche. Pendant le deuxiéme
revenu, l’austénite se forme encore dans les interfaces (martensite/austénite). Grace a la
diminution de la taille de la microstructure, la distance a parcourir par les éléments
gammagenes en diffusion devient courte. De plus, la durée de maintien du deuxieéme traitement
(8h) est suffisamment longue pour assurer une bonne diffusion. Les deux facteurs favorisent

I’augmentation du volume d’Aret.

a

M,

d ' > £Y7 ¥

Figure 1.13 Schéma de structure due a un double
revenu de 13Cr-NiMo : (a) 950°C/1h/air, (b)
950°C/1h/air + 670°C/durant le chauffage, (c)
950°C/1h/air + 670°C/2h/air (apres
refroidissement), (d) 950°C/1h/air + 670°C/2h/air +
600°C/8h/air, dont, M1 : lattes martensitiques, Tm:
martensite revenue et y : austénite
Tiré de Bilmes, Solari et Llorente (2001, p. 11)
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Le traitement double revenu permet de disperser une grande quantité d’Arer dans 1’acier avec
une distribution uniforme par rapport a un revenu simple (voir figure 1.12) (Bilmes, Solari et

Llorente, 2001; Robichaud, 2007).

L’inconvénient de ce type de traitement c’est qu’il produit une austénite avec une faible
stabilit¢ mécanique, la résistance a la transformation lors des sollicitations mécaniques
contraintes/déformations. De plus, en se référant aux résultats obtenus par (Nakagawa et
Miyazaki, 1999; Zou et al., 2010), on trouve que 1’augmentation du taux d’austénite conduit a

une diminution dans la limite d’élasticité et la résistance a la traction.

14 TRIP de ’austénite

Un systeme est dit en équilibre quand il est a I’ état le plus stable, il ne présente pas une tendance
a changer. Pour les transformations qui se déroulent a une température et une pression
constante, la stabilité relative d’un systéme fermé (masse et composition fixes) est déterminée
par son énergie libre de Gibbs G. C’est la déférence entre son énergie interne E et le produit

de son entropie S par la température 7 et elle s’exprime par la formule suivante :

G=E-TS (1.4)

Le systeme devient en équilibre stable si son énergie libre est a la valeur la plus faible possible.
Par conséquent, chaque transformation dont il en résulte une diminution de 1’énergie libre sera

donc possible (Bailon et Dorlot, 2000; Porter, Easterling et Sherif, 2009).

La figure 1.14 illustre graphiquement la stabilit¢ de 1’austénite et de la martensite et les
mécanismes possibles de leur transformation. Les lignes y et o représentent la variation de
I’énergie libre en fonction de la température de I’austénite et de la martensite, respectivement.
Le systéme tend vers 1’énergie minimum dont la ligne la plus basse représente la phase la plus
stable thermodynamiquement. Si la température est supérieure a la température d’équilibre To,

I’austénite qui est stable. En revanche, pour des températures inférieures a To, la phase



24

martensitique qui prend la priorité d’existence parce qu’elle devient plus stable que la phase
austénitique. A cause des énergies barriéres telles que 1’énergie de friction, ¢élastique et celle
d’interface, le début de transformation spontanée de 1’austénite en martensite lors du
refroidissement ne se produit pas a la température To et se reporte a la température critique Ms
pour terminer & Mr. A la température M, le gradient de température est susceptible de créer

une énergie critique AGeri: qui joue le role d’une force motrice a I’évolution du systéme.

Dans le cas ou le systéme est a une température M4 supérieure a Ms, I’austénite ne pourra pas
se transformer en martensite que si une énergie additionnelle (AGmécanique) €St apportée au
systéme. Cela permet de combler une partie de I’énergie nécessaire a la transformation et
atteindre la valeur de la force motrice (Porter, Easterling et Sherif, 2009; Robichaud, 2007;
Roth et al., 2010).

AG mécanique

AG thermique

O martensite

¥ austénite

Mg Mg Mg T

>
/ équilibre T

transformation induite par déformation
transformation spontanée

Figure 1.14 Présentation schématique de la stabilité
thermodynamique de I’austénite et la martensite
Tiré de Roth et al. (2010, p. 3)

TRIP de L’austénite s’agit de la transformation de la phase austénitique y, métastable
mécaniquement, en phase martensitique M. Ce changement de structure se fait dans une région

de déformations concentrées (Tsuchiyama et al., 2011) a travers un systéme de transformation
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displacive dii aux cisaillements lors des déformations plastiques et s’accompagne d’une

augmentation de volume.

1.4.1 TRIP d’Arer lorsque soumise a de la fatigue

L’Arer peut se transformer en martensite lors des tests de fatigue oligo-cyclique et son
pourcentage initial diminue graduellement avec les déformations appliquées. Dans ses travaux
(Robichaud, 2007), une ¢étude sur la transformation de 1’austénite reformée lors des
déformations plastiques cycliques a été faite. Un acier AISI 415 contenant initialement 11 %
d’Arer a été testé en fatigue oligo-cyclique sous une amplitude de déformation controlée 2%,
un rapport de chargement -1 et une fréquence de 0.1s. La variation du volume d’Arer retenue
en fonction du nombre de cycles appliqués a été surveillée en mesurant le volume a 1/2, 1, 7,
19 et 55 cycles. Les résultats obtenus sont présentés par la courbe bleue continue sur la figure
1.15. Le point rouge de la figure correspond au résultat du test jusqu’a rupture. Le matériau
perd la majorité de son austénite durant les premiers 20 cycles. Envers 2 % d’ Arer se transforme
lors du premier 1/2 cycle. Autre 4% s’épuisent jusqu’a 7 cycles. L’application de 12 autres
cycles a transformé 2 %. La transformation d’autre 2% se déroule lentement durant le reste des

cycles jusqu’a la rupture.

Si I’ Arer se transforme rapidement sous I’influence des déformations mécaniques, son effet
TRIP ne sera plus efficace dans la fermeture de fissure pendant un phénomene de fatigue. 1l
peut méme étre le contraire, dont I’ Arer devient une martensite fraiche favorisant la propagation
de fissure. Le but de ce travail de recherche est d’améliorer la résistance de I’Arr a la
transformation sous déformations pour obtenir un meilleur effet TRIP. En d’autres termes, on
opte pour une courbe de transformation plus élevée, comme présentée par la ligne rouge en
traits dans la figure 1.15. Ainsi pour comparer la stabilit¢ mécanique de différentes Arer
obtenues par différentes conditions, il suffit de comparer leurs réactions envers les

déformations appliquées.
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Figure 1.15 Pourcentage d’austénite résiduelle mesurée par diffraction X en
fonction du nombre de cycles a 2 % de déformation pour un acier AISI 415
contenant initialement 11 % d’Arer, La ligne rouge en traits référe a I’objectif
ciblé dans cette étude du comportement de I’ Arer par I’amélioration de sa
stabilité mécanique
Tiré de Robichaud (2007, p. 62)

1.5 Généralités sur la fatigue
1.5.1 Informations liées a la fatigue

La fatigue est le processus de changement structural permanent local progressif dans un
matériau soumis a des conditions produisant des fluctuations de contraintes ou de
déformations. Ces conditions peuvent conduire a des fissures ou méme complétes ruptures

apres un nombre suffisant de fluctuations (ASTMInternational, 2020).

Il est estimé que plus de 70 % des ruptures de pieces ou d’éléments d’une structure rencontrées
dans la vie industrielle ont pour origine, ou pour cause principale, le processus de fatigue, a
savoir les ailes et le train d’atterrissage d’un avion, les pieces de toutes les machines tournantes,
d’un pont, ou de notre ossature méme, tous ces ¢léments subissent des charges d’amplitude

variable avec le temps (Bailon et Dorlot, 2000).
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Plusieurs applications et essais de fatigue sur les matériaux impliquent des chargements a

amplitudes constantes cycliques tels que représentés a la figure 1.16.

DAAA T
VAVATATES

Un cycle

Figure 1.16 Chargement cyclique a amplitude constante
pour R=0
Tiré de Dowling (2007, p. 419)

L’intervalle de contrainte, Ac = omax — omin, est la différence entre les valeurs maximale et
minimale de contraintes. La moyenne des valeurs maximale et minimale de contrainte est la
contrainte moyenne o». La contrainte moyenne peut étre égale a zéro comme dans la figure ci-
dessus, mais ce n’est pas souvent le cas. La moitié de I’intervalle de contrainte est I’amplitude
de contrainte o4, qui est la variation de la contrainte moyenne. Le rapport de la valeur minimale
sur celle maximale de contrainte R s’appelle le rapport de chargement ou le rapport de

contrainte. Les expressions mathématiques de ces définitions basiques sont :

_ Ao _ Omax — Omin (1.5)
e T2
Omax T Omin (1.6)
mTTT
R = Omin (1.7)
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1.5.2 Domaines de fatigue

Selon I’amplitude de la contrainte ou de la déformation imposée, deux grands domaines de
fatigue peuvent étre distingués : (a) la fatigue-endurance, ou la déformation est faible et reste
macroscopiquement ¢lastique. Le nombre de cycles nécessaire pour entrainer la rupture est
alors généralement supérieur a 10°; et (b) la fatigue oligo-cycligue, qui implique de la
déformation plastique lors du chargement. En conséquence, la durée de vie de la piéce est

beaucoup plus courte, elle est inférieure a 10* cycles (Bailon et Dorlot, 2000).

La durée de vie d’une pieéce en fatigue passe par trois stades principaux : ’amorcage de
microfissures, la propagation de quelques fissures dont la principale qui causera la ruine de la
pice et la rupture finale brutale ou rupture catastrophique du matériau (Bailon et Dorlot, 2000).
Il est d’usage de noter que pour des conditions typiques de chargement en fatigue, le stade de
I’amorgage de fissure occupe la majorité de la durée de vie. Si des défauts de fabrication
préexistent dans le matériau, le stade de I’amorcage de fissure peut étre trés faible comme il

est montré dans la courbe de fatigue dans la figure 1.17 (Frangois, 2001; Hertzberg, 1996).

—«—— Rupture finale
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p p

Nombre de cycles, Log N

Figure 1.17 Durée de vie en fatigue et la somme des stades d’amorcage
et de propagation de fissure, les indices p et i référent a la propagation
et ’amorgage
Tiré de Hertzberg (1996, p. 527)
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1.5.3 Généralités sur la propagation de fissure

Dans le domaine de rupture, il y a trois modes de propagation des fissures. La figure 1.18
présente ces différents modes. Le mode I est le mode d’ouverture en traction ou les faces de la
fissure se séparent dans la direction normale au plan de la fissure. Le mode II est le mode de
glissement en plan ou les faces de fissure sont mutuellement cisaillées dans la direction
normale au front de fissure. Le mode III est le mode de déchirure ou les faces de fissure sont
cisaillées parallelement au front de la fissure. Il est d’usage de souligner que le mode I

représente la majorité des cas de rupture dans 1’industrie.

La longueur, ou profondeur, de la fissure a croit en fonction du nombre de cycles de
chargement appliqué N. La vitesse de fissure définie par la dérivée da/dN augmente. C’est
pourquoi les ingénieurs dans 1’industrie s’intéressent a évaluer la vitesse de propagation de
fissure dans les structures soumises a des chargements cycliques. Cela permet de planifier un
programme de maintenance afin d’exploiter au maximum leurs structures sans que les fissures

n’atteignent la longueur critique a partir de laquelle, une rupture est inévitable.

(a) (b) (©)

Figure 1.18 Les trois modes basiques de rupture. (a) ouverture de traction
(mode I), (b) glissement en plan (mode II), (¢) déchirure (mode III)
Tiré de Suresh (2004, p. 288)

Paris et Erdogan proposérent, en 1960 (Bailon et Dorlot, 2000), I’hypothése selon laquelle il
existe une relation entre la vitesse de fissure et le facteur d’intensité de contrainte K, parameétre

caractéristique du défaut et donné par la formule suivante :
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K = aoyomVma (1.8)

ou a est un facteur sans dimension qui caractérise la forme de la fissure.

Puisque la contrainte varie dans le chargement en fatigue, on détermine la variation du facteur

d’intensité de contrainte AK avec les relations :

AK = (Kmax — Kmin) (1.9)
AK = aNma(Omax — Omin) (1.10)

Sachant que : si gmin < 0, il sera considéré alors que AK = Kmax, parce que les contraintes de

compression ferment la fissure et ne favorisent pas sa propagation.

Sur une échelle logarithmique, la courbe de variation de la vitesse de propagation de fissure
da/dN en fonction de la variation du facteur d’intensit¢ AK (figure 1.19) présente une partie

linéaire qui peut étre décrite par la relation de Paris :

da (L.11)
— m
7 C AK

ou C et m sont des paramétres reliés aux caractéristiques du matériau et conditions d’essai.

Il est d’usage de mentionner que I’équation (1.11) est valide pour les trois modes de rupture
présentés dans la figure 1.18, a condition que le mode et le rapport de chargement restent

constants (Suresh, 2004).

Si le facteur d’intensité de contrainte démunie (régime I), la vitesse de fissuration démunie et

tend vers zéro a une valeur AKu, dite seuil de propagation. Conséquemment, méme si une
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fissure existe dans le matériau, celle-ci ne propage pas si la variation du facteur d’intensité est

inférieure au seuil de propagation AK.

da/dN (u/C)
103

1¢

10

région de croissance stable
de fissure de déchirure

.......................................... 5 A (log) AK
AK<AKy  BKy,

Figure 1.19 Variation de la vitesse de fissure da/dN en
fonction de la variation du facteur d’intensité de
contrainte AK
Tiré de Schijve (2009, p. 218)

Dans le régime 11, appelé régime de Paris, la vitesse de propagation de fissure suit la relation
de Paris. Lorsque la variation du facteur d’intensité de contrainte approche une valeur critique,
la vitesse de fissure accélére progressivement jusqu’a la rupture brutale du matériau et ne peut

plus étre prédite par la relation (1.11).

A I’échelle microstructurale, I’accroissement de la fissure de fatigue est influencé par le mode
de glissement du matériau, les dimensions microstructurales, le niveau de contrainte appliquée
et I’étendue de la plasticité au fond de fissure. Quand la fissure et la zone plastique a sa téte
sont a I’échelle de quelques grains, la fissuration se fait par cisaillement dans la direction du

systeme de glissement primaire. La figure 1.20 (a) illustre ce mécanisme. Cette situation est
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associée a de bas niveaux de AK et crée des facies de rupture avec un profil dentelé ou multi-
faces. Pour des valeurs plus ¢élevées de concentration de contrainte en fond de fissure, la zone
plastique a la téte de fissure occupe plusieurs grains. Le processus d’accroissement de fissure
implique deux systémes de glissement simultanés ou en alternance ce qui produit une
trajectoire plane (mode I) normale a I’axe de contrainte de tension appliquée (figure 1.20 b).

Les facies de rupture créés par ce mécanisme présentent des stries de fatigue (Suresh, 2004).

Bandes de glissement

= Y
e e NN

Fissure de fatigue Bandes de glissement Fissure de fatigue

Figure 1.20 Présentation schématique de fissuration par mécanisme
de glissement (a) simple, (b) duplex
Tiré de Suresh (2004, p. 336)

1.5.4 Zones plastiques formées lors de la propagation de fissure

Le champ de contrainte, au fond de fissure, peut dépasser largement la limite d’élasticité et une
zone plastique se crée. La taille de la zone plastique & omax est proportionnelle a (Kmax /oe)>.
Elle peut étre caractérisée par son rayon ry. La taille de cette zone varie selon les conditions de
tri-axialité dans lesquelles se trouve la piece (déformation plane ou contrainte plane) (Dowling,

2007; Hertzberg, 1996; Schijve, 2009).

Si la piece se trouve dans des conditions de contrainte plane (CP), le rayon de la zone plastique

est donné par la formule suivante :

1 K2 (1.12)
Ty z%d_ez (CP)
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ou K = le facteur de concentration de contrainte maximal

o.= la limite d’élasticité du matériau
Si la piéce se trouve dans des conditions de déformation plane (DP), I’effet de la tri-axialité
réduit une partie de la taille de zone plastique, et le rayon de la zone plastique est réduit par un

facteur de 3.

1 K2 (1.13)
= ao_—ez (DP)

La zone de déformation est allongée dans la direction du chargement (figure 1.21) et le rayon
de la zone plastique change avec I’angle 6. Les équations (1.12) et (1.13) sont valables pour 6
=0. Lors d’une sollicitation en fatigue reversée, la taille de la zone plastique affectée démunie.

La taille de cette zone plastique cyclique est de I’ordre de 1/4 de la zone plastique monotone.

Zone plastique
monotonea O,

...........

Déformation plastique
monotonerestée au sillage
de fissure

Zone plastique
cyclique
(reversée)

== e
—— _Plavstlgltg cyclique
Fissure

Figure 1.21 Zones de déformations plastiques
monotone et cyclique d’une fissure de fatigue
propagee
Adapté de Schijve (2009, p. 226)



34

1.5.5 Phénoméne de fermeture de fissures de fatigue

Une entaille pointue typique se ferme juste a une charge égale a zéro ou une charge de
compression. La valeur du facteur d’intensité¢ de contrainte effective au fond de fissure peut
étre différente de la valeur nominale imposée. Cette différence entre les valeurs apparente et
locale de la force motrice de fracture en fatigue peut survenir a cause des champs de contraintes
résiduelles générées dans la zone de plasticité cyclique, mais également par des contraintes
induites par transformation de phase (TRIP). Ces processus peuvent conduire au ralentissement

de la propagation de fissure en fatigue.

La valeur nominale mesurée 4K est généralement plus €levée que celle effective a cause du
phénoméne de fermeture de fissure. Cette fermeture peut se produire méme sous les
chargements cycliques de type tension-tension. La figure 1.22 présente cet effet
schématiquement en comparant le déplacement d’ouverture de la fissure J avec le chargement
durant un cycle typique. 4Kef est la variation du facteur d’intensité effective correspondant a
une fissure ouverte. Kcio est la valeur du facteur d’intensité de contrainte correspondant au

début de fermeture de fissure.

Temps

Figure 1.22 Présentation schématique de la variation de I’ouverture
de fissure davec le cycle de chargement présentant AKes
Tiré de Taylor (1988, p. 3)
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Les changements de phases dus a I’effet TRIP résultent en une augmentation de volume dans
la région de transformation. Si le matériau gonfle dans la zone de transformation en avant du

front de fissure, une réduction de I’ouverture de fissure se fait. Ce qui réduit 4K

Comme il était indiqué dans la section 1.3.4, la transformation de phase, austénite
métastable/martensite, conduit a une dilatation locale d’environ 4%. Similaire au cas de
fermeture de fissure induite par plasticité, la restriction de la zone élastique environnante sur
la région déformée au fond de fissure est nécessaire pour permettre le mécanisme de fermeture.
La transformation du matériau dans son ensemble ne produirait pas un effet réel (Suresh,

2004).

Une étude in-situ a ét€ menée sur ’amorcage et I’accroissement de fissure courte dans I’acier
inoxydable AISI 304L (Roth et al., 2010) et a montré que 1’austénite se transforme bien par
plasticité au fond de fissure lors de la propagation. De plus, la vitesse de propagation de la
fissure est liée a la transformation de 1’austénite comme illustrée a la figure 1.23: la
transformation de I’austénite ralentit la vitesse de la fissure. Dans les zones de trajectoire de la

fissure ou I’austénite se transforme, la vitesse de fissure chute drastiquement.

2
|

(a) (b)

cycles

45k 60k

l

60k cycles

45k cycles

Vitesse de propagation (nm/cycle)
0

Taille de fissure (lum)

Figure 1.23 Effet TRIP sur la fermeture de fissure courte. (a) map de phase EBSD,
Austénite en rouge et martensite en vert; (b) vitesse de fissure versus longueur de

fissure
Tiré de Roth et al. (2010, p. 6)
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D’autres travaux de recherche ont ét€ menés sur la transformation de I’austénite réformée par
différents revenus lors de la propagation de fissure dans un acier inoxydable martensitique
13Cr-4Ni (Thibault et al., 2011). Le volume de I’austénite était mesuré avant et aprés la
propagation de fissure. Les résultats obtenus ont ét¢ a la taille de zone plastique durant la
propagation. Il a été observé que pour les états métallurgiques considérés toute I’austénite se
transforme en martensite dans la zone plastique lors de la propagation, méme pour de faibles
facteurs d’intensité de contraintes. La figure 1.24 présente les spectres de DRX collectés de
AISI415 avant le test et sur la surface de fracture a un facteur de concentration de contrainte
AK=52 MPa*m®. Aucun pic d’Arern’a été enregistré aprés le test de propagation sachant que

le matériau comporte initialement 17% Aret.

1404 w110
A111 m==== 415 avant le test
120 ——— 415 surface de rupture a AK = 52 MPa*m?®5
100 ' M211
80 —

‘O
= A200 pic d’A,.,
2 mesuré avantle
o 60 - test ;
g M200 —

40 A200 60 80 100 120 140
2 0 (deg)

Figure 1.24 Spectres DRX de AISI415 & AK=52 MPa*m" sans Aref
apres test de propagation de fissure, volume initial d’Arer est 17%
Tiré de (Amrei et al., 2016; Thibault et al., 2011)
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L’¢étude n’a pas enregistré une déférence de vitesse de propagation entre les trois matériaux
¢tudiés méme autour du seuil de propagation. Néanmoins une faible différence de niveau des
seuils de propagation a été mise en évidence, mais il a été difficile de tirer des conclusions
claires parce que les matériaux utilisés dans cette étude sont a I’état tels que regu et on ne sait

pas I’historique de leurs traitements thermiques.

Probablement, il n’y avait pas assez différence dans le comportement TRIP des différentes
austénites et I’austénite se transforme trop facilement. Si I’austénite se transforme loin de la
pointe de fissure, elle ne participe plus efficacement par son effet TRIP et devient une
martensite fragile indésirable lors de la propagation. Pour assurer que I’austénite se transforme
proche de la téte de fissure, il faut améliorer sa résistance a la transformation sous les

déformations plastiques.

1.6 Ame¢lioration de la stabilité mécanique de ’austénite

Dans le cadre de I’amélioration de la stabilit¢ mécanique de 1’austénite reformée pour des fins
de meilleur effet TRIP, les facteurs influencant la stabilit¢ mécanique doivent étre optimisés.
A savoir I’enrichissement en éléments stabilisateurs, la dureté de la phase avoisinante et la

taille de I’austénite. Dans ce qui suit, les effets de chacun de ces facteurs sont énoncés.

1.6.1 Enrichissement en éléments stabilisateurs

Plus M de I’austénite est basse, plus stable mécaniquement est I’austénite formée et nécessite
plus d’énergie mécanique additionnelle pour se transformer (Folkhard, 1988; Godin et al.,

2020; Robichaud, 2007; Szpunar et Li, 2006)

Des chercheurs (Dong-Seok et al., 2001) ont essayé de relier la stabilité (f;*) de I’austénite
retenue a 1’ambiante (VRVT) avec la température utilisée pour le revenu (7) et le volume
d’austénite formée a la température de revenu (VTV). L’¢tude a été menée sur un acier

inoxydable martensitique 13Cr-7Ni a faible teneur de carbone. Le volume d’austénite de
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réversion augmente avec la température de revenu, figure 1.25. La stabilit¢ de 1’austénite
formée diminue avec la température. Le volume d’austénite reformée suit une courbe en

cloche, faible a basse température, il augmente jusqu’a un maximum puis diminue.

Temperature

Figure 1.25 Représentation schématique du volume formé a la température de
réversion V', la stabilité f7 et le volume retenu a I’ambiant V. de I’austénite

versus la température de réversion adoptée dans un acier 13Cr-7Ni
Tiré de Dong-Seok et al. (2001, p. 5)

Les auteurs ont proposé que la quantité de ’austénite reformée est proportionnelle au produit

du volume de I’austénite de réversion et sa stabilité qui est formulée comme suite :

Var =KV} f7 (1.14)

Une étude récente (Godin et al., 2020) est menée sur les deux aciers inoxydables martensitiques
13Cr-6Ni et 13Cr-4Ni pour quantifier I’effet de I’enrichissement de I’Arer en éléments
gammagenes, Ni et Mn, sur sa stabilité mécanique sous des déformations cycliques. Un test de
fatigue oligo-cyclique d’une amplitude de déformation &/2 = 2%, fréquence f=0.1 s et R = -
1 a été adopté pour évaluer la stabilité mécanique de I’ Arer des matériaux aprés traitements

thermiques.
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Aprés une austénitisation a une température de 1100°C pendant 2h et trempe a air, des
traitements intercritiques ont été appliqués sur les deux matériaux. 630°C, 1h pour les deux
aciers pour obtenir le maximum d’Aref, 29% dans 13Cr-6Ni et 8% dans 13Cr-4Ni, et 570°C,
1h pour 13Cr-6Ni afin d’obtenir le méme volume (9%) que 13Cr-4Ni. Les microstructures
obtenues des différentes conditions sont présentées sur la figure 1.26. L’ Arer est sous forme de
lamelles gris clair dans une matrice martensitique plus foncée dans les trois conditions, mais
se différencie en termes de taille d’une condition a une autre. Elle est plus fine au 13Cr-6Ni,
570°C (65 + 28 nm) ; plus large au méme acier a 630°C (215 = 69 nm) et moyenne au 13Cr-

4Ni, 630°C (132 £ 36 nm). Une analyse chimique a aussi été faite sur les trois conditions.

Figure 1.26 Morphologie d’Aref: a 13Cr-4Ni, 630°C ; b 13Cr-6Ni, 570°C ; ¢ 13Cr-6Ni,
630°C. Temps de maintien de 1h et refroidissement a I’air pour toutes les conditions

fournissant des volumes d’ Aref 8%, 9% et 29%, respectivement.
Tiré de (Godin et al., 2020)

En ce qui concerne I’enrichissement de I’ Arer en éléments gammagenes pour baisser sa
température de début de transformation lors du refroidissement, les Ms calculées sont -56°C
pour 13Cr-4Ni, 630°C, -37°C pour 13Cr-6Ni, 630°C et -129 pour 13Cr-6Ni, 570°C. La
stabilit¢ mécanique de I’ Arer a ét€ par la suite évaluée.

Les courbes présentant la transformation de 1’Arer en fonction des cycles de chargement en

fatigue oligo-cyclique ont été tracées. Les résultats sont présentés sur la figure 1.27.
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13Cr-6Ni-570 C

X 13Cr-6Ni-630 C
——Fit 13Cr-4N1, 630 C
----- Fit 13Cr-6N1, 570 C
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Figure 1.27 Volume d’Aref en fonction du nombre de cycles
en fatigue oligo-cyclique &/2 = 2%, f=0.1 s et R =-1
Tiré de (Godin et al., 2020)

La courbe de I’acier traité a la plus basse température, 13Cr-6Ni, 750°C, montre que son Aref
se transforme plus lentement avec les cycles de chargement pour garder la majorité de son
volume initial & la fin de test. En d’autres mots, elle posséde la stabilit¢ mécanique la plus
grande. Les deux autres aciers, par contre, consomment la majorité de leurs volumes initiaux
d’Arer au premier cycle de chargement et atteignent leurs plus bas niveaux dés le troisieme
cycle. Cette étude suggere que le traitement intercritique a basse température produit une Aret
plus enrichie en élément gammagene, par conséquent plus stable mécaniquement, mais des
points de grand intérét a ne pas négliger : I’ Arer de 13Cr-6Ni, 570°C présente aussi la taille la
plus fine et une morphologie de lamelles plus courtes et particules en comparant avec les autres
conditions qui fournissent des lamelles plus longues et larges. De plus, de 1égeres différences
en dureté ont été mesurées. Tous ces facteurs influencent la stabilit¢ mécanique de 1’ Arer et
devraient étre pris en considérations. Une autre question qui s’impose ; a quelle étendue ces
facteurs favorisant la stabilité mécanique de 1’austénite existent si le temps de maintien est

prolongé a basse température pour avoir plus d’Arer dans le cadre de maximiser I’efficacité de
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son effet TRIP ? Surtout en connaissant que dans la méme étude, des calculs sur Thermo-Calc
confirment que le volume d’austénite a I’équilibre thermodynamique est plus grand que les
valeurs obtenues. D’ailleurs des auteurs dans (Godin, 2014; Robichaud, 2007) prévoient que
’utilisation des températures basses avec des temps de maintien prolongés pourrait favoriser

I’enrichissement de 1’austénite de réversion.

1.6.2 Effet de la phase avoisinante

Les caractéristiques mécaniques de la phase dans laquelle se localise 1’ Arer semblent jouer un
effet sur sa stabilit¢ mécanique. Les propriétés mécaniques des phases et leurs interactions
entre elles conduisent a des hétérogénéités de déformation a l’intérieur de la matrice
(Robichaud, 2007). Dans une étude menée sur un acier TRIP (Chiang et al., 2011; Matsuda et
al., 2010), de I’austénite a été produite dans deux types de microstructure, ferritique ductile et
’autre bainitique. La stabilit¢ mécanique de I’austénite a été plus élevée et son effet TRIP a
duré sur un long intervalle de déformation dans le cas de la microstructure bainitique. Par sa
dureté, la bainite réduit les déformations plastiques imposées a I’austénite; par conséquent, cela
retarde sa transformation en martensite. Ainsi 1I’Arer est exposée a plus ou moins de

contraintes/déformations (Szpunar et Li, 2006).

1.6.3 Effet de la taille de I’austénite

La taille de I’austénite peut jouer un role important dans la stabilité de la phase. L austénite de
grosse taille est moins stable et se transforme facilement sous déformations par rapport a celle
de petite taille, car plus le grain d’austénite est gros, plus il contient de sites potentiels de
nucléation de la martensite (Jimenez-Melero et al., 2007; Matsuda et al., 2010; Szpunar et Li,

2006; Timokhina et Hodgson).

1.7 Conclusion

Pour conclure le chapitre de la revue de littérature, il est d’utile de se rappeler les points

importants suivants.
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L’acier inoxydable 13Cr-4Ni se constitue d’une microstructure presque totalement
martensitique aprés un traitement d’austénitisation. Cependant, il peut contenir une certaine
teneur d’Arer si un traitement de revenu inter-critique est procédé. La fraction volumique de
I’ Arer est influencée par les conditions du traitement thermique, a savoir la température et le

temps de maintien.

La courbe présentant la variation du taux d’Arer en fonction du temps de maintien est d’une
forme de cloche. Pour disperser de 1’ Arer dans 1’acier 13Cr-4Ni, il est conseillé de cibler des
températures situées dans la partie gauche de la courbe pour éviter une fragilisation causée par

la formation de la martensite fraiche.

La transformation induite par plasticit¢ (TRIP) dans ce projet est la transformation
martensitique de I’Aref a une température supérieure a Ms en introduisant une énergie
mécanique. Cette transformation est accompagnée d’un gonflement de volume, par

conséquent, des contraintes de compression sont générées.

La TRIP de I’ Arer peut étre exploitée pour le ralentissement de la fissure de fatigue. Il doit se
faire le plus pres au fond de fissure pour étre efficace dans la fermeture de fissure. Pour ce
faire, I’ Arer doit posséder une stabilité mécanique optimisée pour résister aux déformations

plastiques devant la fissure.

La stabilité mécanique de 1’ Arer est influencée par I’enrichissement en éléments gammagenes,
la dureté de la phase avoisinante, la taille et la morphologie de I’austénite
Les déformations plastiques monotones et cycliques au fond d’une fissure de fatigue peuvent

étre simulées par les tests de traction et de fatigue oligo-cyclique.



CHAPITRE 2

METHODOLOGIE

2.1 Matériau expérimental et traitements thermiques

Le matériau étudié dans ce projet de doctorat est un acier inoxydable martensitique a faible
teneur en carbone version laminée a chaud AISI 415. Sa composition chimique est exposée

dans le tableau 2.1 ci-apres.

Tableau 2.1 Compositions chimiques de I’acier étudi¢ AISI415 en % poids

Elément C Mn S P Cr | Ni | Mo N Cu Fe
AISI 415 | 0,03 | 0,7 <0,001 |<0,02 |12,8 |3,8 0,55 |0,03 | 0,08 | Balance

Dans le but d’homogénéiser le matériau et ¢liminer 1’effet des traitements subis auparavant,
les échantillons ont été austénitisés a la température 1040°C dans un four électrique. La régle
1 heure par pouce est respectée. Faisant que les blocs du matériau d’une épaisseur de 2 pouces
ont ét¢ traités thermiquement pendant 2 heures. Le matériau est ensuite trempé a 1’air pour
générer une structure essentiellement martensitique. Pour avoir une lecture précise de la
température réelle du matériau, deux thermocouples ont été¢ soudés sur deux cotés (latéral et
au-dessus) du bloc d’acier. La figure 2.1 présente le montage en question. Des échantillons de
dimensions 10x10x10 mm ont été découpés du bloc trempé a I’aide d’une trongonneuse semi-
automatique. Des traitements de revenu dans le domaine inter-critique ont été appliqués sur les
¢chantillons découpés pour de différents températures et temps de maintien pour documenter
le volume d’ Arer. Notons que pour chaque condition de traitement thermique, trois échantillons
ont été utilisés. Pendant la cuisson, un des échantillons est connecté a un lecteur de
thermocouple pour surveiller la température de traitement du matériau. Seule la partie gauche
de la courbe cloche %Aref —Température a été explorée, car les résultats des travaux
expérimentaux faits auparavant sur le méme genre d’acier ont été pris en considération

(Robichaud, 2007) pour choisir I’intervalle de températures a utiliser. Selon ces travaux, le
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maximum est trouvé a 630°C pour 1 h avec un maximum d’Arer égale a 15%. Les températures
choisies se situent donc dans D’intervalle qui s’étale entre 513°C (Aci) et 630°C. Le
refroidissement des échantillons apres les traitements inter-critiques se déroule a 1’air ambiant

(22°C).

Le matériau homogénéisé et trempé a subi différents traitements thermiques inter-critiques
permettant de produire des échantillons comportant le méme volume d’Arer (10%), mais a
différentes températures. Le temps de maintien aux basses températures a été prolongé pour
rendre cet objectif possible. Les températures inter-critiques et les temps de maintien choisis

sont : 620°C, 1h ; 600°C, 4h, 6h, 8h et 580°C, 4h, 6h, 8h, 10h.

Pour identifier les différences entre les Arer obtenues dans les différentes conditions de
traitements, une étude microstructurale comparative a été¢ menée. Elle traite les caractéristiques
des différentes Arer en termes de : enrichissement en éléments gammagenes, dureté de la phase
avoisinante, taille et morphologie ; les facteurs qui influencent la stabilit¢ mécanique de

I’austénite.

Bloc d’acier

Figure 2.1 Montage des thermocouples
sur un bloc d’acier d’une épaisseur de
2 pouces qui a été homogénéisé en
phase y puis trempé
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2.2 Mesures du volume d’ A et

Pour chaque condition de traitement thermique, trois échantillons de dimensions 2x10x10 mm
sont trongonnés des échantillons traités thermiquement afin de mesurer leur % Arer. Les
échantillons destinés aux mesures du volume d’Arer sont coupés par une trongonneuse haute
précision automatique STRUERS menue d’un disque de coupage d’une épaisseur de 0.5 mm
afin de minimiser 1’effet mécanique sur la microstructure de I’échantillon. Les surfaces de
coupage sont sablées jusqu’au grade 1200, puis attaquées chimiquement dans une solution
(30% HNO3, 30% HCI, et 40% H20) pendant 10 min et ensuite dans HCI durant 30 sec. Pour
finir, les échantillons sont rincés dans I’Ethanol et séchés. Cela permet d’éliminer la couche
surfacique affectée par la procédure de découpage qui pourrait entrainer une transformation

partielle de 1’ Arer.

La technique de la diffraction des rayons X (DRX) est appliquée sur les échantillons pour
quantifier les différentes phases constituant le matériau. L’équipement utilisé est le
diffractomeétre Brucker D8 Advance with Davanci en utilisant les radiations Cu Ka, tension de
25 kV, courant de 20 mA et une fente rectangulaire de dimension 10x0.6 mm. Les signaux
DRX ont été collectés sur I’intervalle 40°< 26 < 140° avec un pas de 0.05°/4s et rotation de
I’échantillon pour éviter 1’effet de la structure (orientation préférentielle de structure). Les
données ont été traitées a 1’aide du logiciel Brucker AXS Topas, version 5. La méthode de
Rietveld (Rietveld, 1969) était adoptée pour mesurer la fraction volumique de 1’Arer dans
I’échantillon. C’est une méthode efficace pour quantifier le volume des phases dans des
matériaux cristallins. La fraction volumique des phases est calculée en utilisant la méthode des
moindres carrés pour atteindre 1’affinement entre les résultats expérimentaux et les
distributions estimées. Pour plus ample détail sur la méthode de Rietveld, le lecteur est référé
a (Young, 2002). Trois mesures pour chaque échantillon ont été faites. La moyenne et I’écart

type ont été calculés.
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23 Microscopie et analyse chimique

La microstructure de I’acier AISI415 a été révélée par microscopie €lectronique a balayage

(MEB) et microscopie ¢lectronique a transmission (MET).

Pour les images MEB, les échantillons sont premiérement enrobés par une matiere conductrice
a base de cuivre. IIs sont par la suite polis jusqu’a 1um, puis €lectropolis dans une solution de
65 ml HCIO4, 550 ml ethanol, 70 ml butyl cellusolve et 70 ml H20 a 25°C, 25 V pendant 25
sec. Le principe de base de cette méthode de polissage est de faire circuler un courant électrique
entre une électrode et I’échantillon en présence d’une solution électrolyte afin de révéler la
topographie de la microstructure. Les phases existantes dans le matériau réagissent
différemment et la surface de 1’échantillon exposée se dissout d’une facon hétérogeéne, ce qui
génere des reliefs permettant 1’imagerie. L’équipement utilisé pour 1’¢lectro-polissage est un
Struers LectroPol-5 (figure 2.2). La morphologie de la microstructure, particulicrement celle

de la phase austénitique, est révélée par électrons secondaires (SE, Hitachi SEM SU-8230).

Une analyse chimique de précision a été faite par MET. Des lames minces ont été préparées
par la technique FIB (Focused Ion Beam) permettant de réaliser des cartes de distribution de
composition chimique et quantifier les ¢léments chimiques dans les phases, martensite et Aref,
la spectroscopie de 1’énergie dispersive des rayons X (EDX, Hitachi STEM HD-2700) a été

utilisée.
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Electrode

Echantillon

Réservoir de
L'¢lectrolyte

Systéme de
controle

Figure 2.2 Machine d’électro-polissage utilisée dans cette étude pour
préparer les échantillons de MEB

2.4 Mesure de microdureté

La mesure de microdureté des échantillons est faite comme suite : les échantillons sont enrobés
par la résine phénolique duroplastique, puis sablés jusqu’au grade 1200. Pour finir, un
polissage a la pate en diamant jusqu’a 1um est fait afin de rendre la surface de 1’échantillon
suffisamment plane et convenable a une mesure précise. Une charge de 100 gf est appliquée
durant 10 seconds sur une machine CLEMEX automatique pour toutes les mesures. 20
indentations étaient faites pour chaque échantillon. La moyenne et la déviation standard sont
calculées pour chaque condition de traitement thermique. La norme (ASTM International,
2011) est respectée dans les mesures de la microdureté du matériau. Il est a noter que la
microdureté Vickers est préférée parce qu’elle est capable de documenter des variations de

dureté d’une région a I’autre du matériau.
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2.5 Mesure de la stabilité mécanique de I’ A s

La stabilité mécanique de 1’ Arer sera mesurée en appliquant des déformations monotones et
cycliques. Les tests expérimentaux sont divisés en deux volets: des essais de traction
conventionnelle pour évaluer la stabilit¢ mécanique de Arer a certains niveaux de déformations
plastiques et des essais de fatigue oligo-cyclique pour documenter la cinétique de

transformation en fonction du nombre de cycles.

2.5.1 Essais de traction

Les tests de traction sont réalisés selon les directives présentées dans la norme
(ASTMlInternational, 2015). Des éprouvettes de section circulaire ont été fabriquées a partir
de certains blocs de matériaux préparés dans la section 2.1. La géométrie et les dimensions des
éprouvettes de traction sont présentées dans les schémas de ’annexe A-I. Un polissage

jusqu’au grade 1200 est fait sur les éprouvettes avant d’étre montées sur la machine de test.

Les tests de traction sont faits sur une machine servohydraulique de type MTS 810 avec une
force applicable maximale de 100 kN. Elle est munie de mors a machoires contrdlées
hydrauliquement. Le montage de 1’éprouvette sur la machine est montré sur la figure 2.3. Plus
de détails sur la machine de traction utilisée dans cette étude sont présentés dans I’annexe A-
II. Les tests de traction conventionnels sont menés a une vitesse de déformation constante é¢gale
a3 10 s et une fréquence d’acquisition de 1000 points/s. Les déformations ont été mesurées
en utilisant I’extensometre MTS 634.12E-25 (voir annexe A-II) placé sur la partie utile de

I’éprouvette.
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Figure 2.3 Montage d’éprouvette de traction
sur la machine de test MTS 810

La transformation de I’ Aref en martensite sous les déformations appliquées est documentée en
arrétant 1’essai pour démonter 1’éprouvette de traction et mesurer le % Arer par diffraction.
Trois échantillons sont utilisés. Les échantillons sont découpés a différents endroits dans la
partie utile de I’éprouvette. La mesure du volume d’ Arer se fait dans le domaine de déformation
uniforme puis apres la rupture de 1’éprouvette dans la partie uniforme loin de la striction. La
moyenne et la déviation standard seront calculées sur trois mesures. L’écrouissage causé par
la transformation de I’Arer est documenté en calculant les exposants d’écrouissage des
différentes conditions et en tragant les courbes Ln o-Ln €. Le test de traction complet jusqu’a

la rupture est répété trois fois pour chaque condition de traitement thermique.

2.5.2 Essais de fatigue Oligo-cyclique

La norme (ASTMInternational, 2012) a été respectée dans la réalisation des expériences de
fatigue oligo-cyclique. Des éprouvettes de section circulaire ont été fabriquées des mémes
blocs dont les éprouvettes de traction ont été prélevées. Le design et les dimensions des

éprouvettes de fatigue sont montrés dans I’annexe A-I. Des préparations de sablage jusqu’au



50

grade 1200 et polissage a la pate en diamant 6 um, 3 pm et 1 pm sont faites sur les éprouvettes
avant d’étre montées sur la machine de test afin d’éliminer des éventuels concentrateurs de
contrainte sur la surface. Les étapes de sablage et polissage sont faites manuellement sur une
mini tour a différentes vitesses. La machine qui était utilisée dans le test de traction est utilisée

¢galement pour les tests de fatigue oligo-cyclique.

Les tests de fatigue oligo-cyclique sont réalisés a déformation controlée d’une amplitude de
1% et un rapport de chargement complétement inversé R = -1. Le défi rencontré dans le test
de fatigue oligo-cyclique consiste a éviter que le phénoméne de flambage se produise lors de
la sollicitation en compression. Pour ce faire, Ae/2 = 1% a été adoptée. Pour éviter une
éventuelle influence de la vitesse de tests sur les résultats a travers I’échauffement du matériau,
une fréquence de 0.1 s a été adoptée. Les déformations ont été mesurées au moyen d’un

extensometre MTS 632.13F-20 (voir annexe II) placé sur la partie utile de I’éprouvette.

Apres certains nombres de cycles, la machine sera arrétée pour démonter 1’éprouvette. Trois
¢chantillons seront découpés de chaque éprouvette pour la mesure de la quantité d’ Arer restante
dans le matériau. La moyenne et la déviation standard seront calculées. Les échantillons sont
découpés dans la partie utile de 1’éprouvette. Pour que les résultats de ce travail soient
comparables avec ceux des travaux précédents, les mesures sont faites aux cycles 1, 3, 5, 10 et
20. Les courbes illustrant la variation de la fraction volumique d’Arer dans 1’acier en fonction
du nombre de cycles et des paramétres de traitement thermique et les courbes d’hystérésis

seront établies.



CHAPITRE 3

RESULTATS ET ANALYSE

Ce chapitre présente les résultats obtenus apres la réalisation des expériences et tests décrits
dans le chapitre 2. Cela montre les résultats concernant 1’étude microstructurale comparative
ainsi que 1’évaluation de la stabilité mécanique des différentes austénites reformées a différents

niveaux de température au revenu inter-critique.

3.1 Conditions de traitements thermiques produisant le méme volume d’Ar.ra
10%

Dans le cadre de faire une étude bien fondée, raisonnable et logique, il faut tout d’abord trouver
des échantillons d’étude contenant la méme quantité d’Arer pour éviter I’influence de la
dissimilarit¢ de volume sur les résultats. L’échantillon de référence était revenu a la
température 620°C pour 1 heure en produisant 10 % d’Arer. Afin d’obtenir le méme volume
d’Arer aux basses températures, le temps de maintien au four a été prolongé. L’évolution de la
fraction volumique de 1’Aref en fonction du temps de maintien aux températures 600°C et

580°C est présentée sur la figure 3.1 ci-apres.

16 -

+

12 1
Référence
re P +
10 F———m e -

= Revenua 620°C

[
% Are!
(o)
——
——
——

4 1 ¢ Revenua 600°C

2 A Revenua 580°C

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
ten (h)

Figure 3.1 Evolution du volume d’Arf en fonction du temps de
maintien pour des traitements inter-critiques a 620°C, 600°C et
580°C. Les barres représentent la déviation standard
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Un exemple expérimental d’un profil de spectroscopie XRD collectée d’un échantillon
contenant la méme teneur d’Arer et son affinement par la méthode Rietveld est présenté sur la

figure-A III-1 a I’annexe A I1I.

Pour une température donnée, I’augmentation du temps de maintien augmente le volume d’ Arer
dans I’acier, plus la température du revenu est basse, plus long est le temps de maintien pour
permettre de stabiliser 10% d’Arer. Les trois conditions qui fournissent 10 % Arer sont

s¢lectionnées (620°C, 1 h ; 600°C, 4 h et 580°C, 10 h).

3.2 Mesures de dureté

Pour vérifier s’il y a une variation au niveau de la dureté globale de I’acier, des mesures de
microdureté Vikers ont été faites sur les trois différentes conditions de traitements thermiques
sélectionnées. La figure 3.2 présente les résultats obtenus. La méme valeur moyenne (294 HV)

et la déviation standard = 5 HV sont enregistrées pour toutes les conditions de traitement.
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Figure 3.2 Dureté HV pour les trois conditions de traitement
inter-critiques (620°C, 1 h ; 600°C, 4 h et 580°C, 10 h). Les
barres représentent la déviation standard



3.3 Analyse chimique de I’ Austénite

Les microstructures obtenues par MET des trois échantillons sélectionnés sont présentées sur
les figures 3.3 (a), (b) et (¢). Dans toutes les conditions, les lamelles d’ Arer foncées (A) peuvent
étre distinguées de la matrice martensitique claire (M). Les lamelles d’ Arer sont localisées aux
joints inter-lattes martensitiques. Plus de détail sur les lamelles d’Arer est présenté dans les

sections suivantes.

Les distributions des ¢léments chimiques obtenues dans les mémes régions sont montrées sur
les figures 3.3 (d), (e) et (f). Le Ni en vert est préférentiellement localisé dans 1’ Aret, tandis que
le Cr en bleu et le Fe en rouge sont trouvés dans la matrice. Il y a une ségrégation importante
du Ni dans la phase d’austénite. Les mesures moyennes des éléments gammagenes principaux,
Ni et Mn, obtenues par 1’analyse chimique locale dans quelques particules d’ Arer et la matrice
martensitique (M) sont exposées sur le tableau 3.1. Ni et Mn se sont diffusés de la phase
martensitique a celle d’austénite dans les trois conditions de traitements thermiques inter-
critiques. Approximativement, les mémes quantités de Ni et Mn sont trouvées dans 1’ Aref
obtenue dans les trois conditions. La faible différence peut étre dans la marge d’erreurs de la
méthode de mesure. Il semble que le méme enrichissement d’ Arer en éléments gammagenes est

atteint dans les différents cas.
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Figure 3.3 Images MET des trois microstructures contenant 10 % Arer produites par revenu
a:(a)620°C, 1 h; (b) 600°C, 4 h et (c) 580°C, 10 h. A et M représentent Arer et martensite,
respectivement. Les distributions chimiques correspondantes sont montrées sur (d), (e) et (f),
respectivement. L’analyse chimique locale est faite dans les rectangles blancs

Tableau 3.1 Composition chimique locale des particules d’Arer et de
martensite pour les deux éléments gammagenes et les trois conditions
de traitements inter-critiques, les quantités nominales de Ni et Mn
sont 3,8 % et 0,7 %, respectivement, 3 mesures par condition,
intervalle de précision +1

Quantité des éléments wt %Ni wt %Mn
dans chaque phase Aver M Aver M
620°C, 1h 6.43 2.98 1.08 0.3
600°C, 4h 6.77 3.43 0.86 0.34
580°C, 10h 6.59 2.46 0.8 0.2




3.4 Analyse de la taille d’austénite et sa morphologie

Les micrographies obtenues par les images en électrons secondaires sous le MEB fournissent
des informations sur la distribution spatiale de la phase d’ Aref et sa géométrie. Comme présenté
dans la figure 3.4, I’Arer obtenue a la haute température (figure 3.4 a) est plus allongée et
continue. Elle devient sous forme de particules globulaires peu allongées et discontinues aux

basses températures (figure 3.4 ¢).

Comme le montre un fort grossissement de 1’ Arer formée a la plus basse température (figure
3.4 1), les particules d’ Arer semblent trouées avec une région foncée a leur intérieur de méme
niveau de gris que la matrice martensitique. Ce n’est pas le cas pour les températures plus
¢levées pour lesquelles I’ Arer est plein avec une couleur grise uniforme plus claire que la
martensite avoisinante. Les carbures qui s’apparaissent sous forme des taches blanches sont

observés dans toutes les conditions de traitements.

La moyenne épaisseur de I’Arer a été évaluée statistiquement par la mesure de plus de 200
particules pour chaque condition des traitements thermiques. Juste la région en gris plus claire
qui était considérée. Les moyennes et déviations standards sont présentées au tableau 3.2.
L’ Arer obtenue a la température 580°C a une épaisseur 2,3 fois inférieure a celle de 600°C et

3,4 fois inférieure a celle de 620°C.

Tableau 3.4 Epaisseur moyenne de 1’ Arer pour les trois conditions de
revenu fournissant 10 % Arer

Conditions de Epaisseur moyenne Déviation
traitement de ’austénite (nm) standard (nm)
620°C, 1h 126 35
600°C, 4h 84 32
580°C, 10h 37 12
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Figure 3.4 Images MEB présentant les microstructures des trois conditions de traitement :
(a) 620°C, 1 h; (b) 600°C, 4 h et (c) 580°C, 10 h. (d), (e) et (f) sont des grossissements de
(a), (b) et (c), respectivement. (c) présente les particules d’ Arer trouées. A et M
correspondent a 1’ Arer et la martensite. C correspond aux carbures



Une analyse chimique linéaire traversant une particule trouée typique de I’austénite formée a
la température 580°C est faite au moyen de la technique EDS sous MEB. Un exemple est
expos¢ dans la figure 3.5. La fleche blanche sur la figure 3.5 (a) représente la ligne selon
laquelle I’analyse chimique est réalisée, figure 3.4 (b) qui présente la distribution du nombre

de counts le long d’une direction traversant la particule trouée.
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Figure 3.5 Analyse chimique linéaire EDS-MEB traversant la particule d’Arer troué¢e du
méme échantillon de figure 3.4 (f). (a) localisation de la région analysée, ou la fleche
blanche, (b) données collectées, les fleches noires pointent aux pics du Ni

Seule la courbe du Ni présente deux pics correspondant aux régions dont la couleur grise la
plus claire est observée sur la micrographie du MEB. Le nombre de counts reste constant & un

niveau de 33 % pour une distance équivalente a 80 nm, revient a un niveau proche de 22 % au
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centre de la particule, une valeur a peine supérieure a celle de la matrice martensitique (environ
18 %). La cohérence spatiale entre les niveaux de la couleur grise observée dans la
micrographie MEB et la variation de la quantité¢ du Ni le long de la ligne d’analyse chimique
renforce 1’idée que la portion interne de la particule d’Arer a la méme composition que la
matrice martensitique avoisinante. Cela suggere que le cceur de la particule trouée d’Arer est
fait de la martensite au lieu d’austénite. Cela devrait affecter considérablement le
comportement mécanique de 1’ Arer obtenue a la température 580°C, tant monotonique qu’en

fatigue.

3.5 Préparation des éprouvettes des tests mécaniques

Dans le but d’étudier I’influence de la morphologie obtenue a basse température sur la stabilité
mécanique d’Aret, deux blocs du méme lot de AISI 415 trempé d’une épaisseur de 2 pouces
ont été traités; un a la plus haute température (620°C, 1 h) et I’autre a la plus basse (580°C, 10
h). Les traitements ont généré un volume d’Aref de 14 % et 13 % + 1 %, respectivement. Les
valeurs sont supérieures au 10 % d’ Arer trouvé précédemment. Une telle différence peut venir
du fait que la vitesse de refroidissement entre le bloc et le petit échantillon défere comme le
montre la figure 3.6, la vitesse de refroidissement du bloc étant bien plus lente que celle des
petits échantillons. A titre d’exemple, a la température 620°C la vitesse de refroidissement du
petit échantillon est -113°C/min alors que celle du bloc est seulement de -13°C/min. La
différence entre les deux vitesses lors du refroidissement augmente avec la diminution de la
température. Il est a mentionner que comme dans le cas des petits échantillons contenant 10%
Aref, les deux matériaux des deux blocs ont présenté des duretés HV quasiment égales, 288 +5

HV et 289 +£7 HV, respectivement; dureté 1égérement inférieure a celle des petits échantillons.
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Figure 3.6 Vitesses de refroidissement a ’air d’un revenu pour
un bloc d’une épaisseur de 2 pouces et un échantillon d’une
¢épaisseur de 10 mm

3.6 Evaluation de la stabilité mécanique de I’austénite en déformation monotone
et son influence sur les propriétés de traction

Les courbes typiques de test de traction conventionnelle des deux matériaux traités aux deux
différentes conditions : 620°C, 1 h et 580°C, 10 h sont exposées dans la figure 3.7 et toutes les
courbes pour les trois éprouvettes a 1’annexe A-IIl. Peu de variations sont observées d’un
¢chantillon a I’autre avant la striction. Les courbes présentant la variation du volume d’Aret
résiduel au matériau en fonction de la variation des déformations sont établies et présentées
sur la figure 3.8. Le tableau 3.3 présente les valeurs moyennes des propriétés de traction
obtenues des tests de traction des deux matériaux. Les deux matériaux présentent la méme
résistance a la traction, intervalle de déformation uniforme et presque le méme allongement a
la rupture. Cependant, le matériau revenu a 580°C pour 10h présente une limite d’¢lasticité

Ro.2 10% plus grande que celle de 620°C.
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Figure 3.7 Comportement en traction de 1’acier AISI 415 dans deux différentes
conditions de revenu inter-critique
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Figure 3.8 Variations du volume d’ Arer résiduel dans AISI 415 en fonction de la
déformation en traction pour deux différentes conditions de revenu inter-critique.
Les rectangles comportent les équations des droites de tendance




Tableau 3.5 Propriétés de traction de AISI 415 pour deux différentes
conditions de traitement thermique produisant le méme taux d’ Arer

Conditions Module Limite Résistance | Allongement | Striction
du d’¢élasticité d’¢élasticité ala a la rupture S %

traitement E (GPa) conventionnelle | traction Ry, A (%)

thermique Ro2 (MPa) (MPa)

Revenu a 215 746+ 3 907+ 0,5 19,7+ 1 72+ 0,5
620°C, 1h

Revenu a 215 823+ 0,5 907 + 1 202+ 1 72+ 0,5
580°C, 10h

La transformation de I’ Arer en fonction de la déformation (figure 3.8) montre que le volume
d’ Arer résiduelle chute rapidement dés 1’application de faibles déformations monotones dans le
matériau revenu a 620°C pour 1h. Elle se transforme d’un rapport de 2,5%Aref par 1% de
déformation (18% de son volume initial). Elle se transforme moins rapidement une fois
dépassés les 2% de déformation, 0,47%Arer par 1% de déformation (3% de son volume initial).
Il continue sa décroissance de mani¢re monotone pour atteindre 6% au moment de la striction
a 9% de déformation, correspondant a une perte de 57% du volume initiale. Dans le matériau
revenu a 580°C pour 10h, le volume d’Arer ne semble pas varier de maniere significative
pendant les premiers 2% de déformation, vu que les variations mesurées sont de 1’ordre de
I’erreur de mesure, mais le comportement global jusqu’a la striction a 9% peut étre décrit
comme linéaire avec un R?= 9,017. C’est une transformation lente de 0,33%Arer par 1% de
déformation (environ 3% de son volume initial). Il reste encore 10% d’Arer a la fin de
I’intervalle de déformation uniforme monotone, correspondant seulement a une perte totale de

23% du volume initial, soit deux fois moins que le matériau produit a 620°C.

Une des méthodes utilisées pour comparer le comportement d’écrouissage des matériaux, est
de calculer le coefficient d’écrouissage instantané en comparant les pentes des courbes In ¢ —
In € dont & et ¢ sont la contrainte et la déformation réelles. Le coefficient d’écrouissage est
alors la pente de la courbe et plus la pente est grande, plus €levé est I’écrouissage du matériau.
La figure 3.9 montre ces courbes pour les deux matériaux. L’écrouissage est important dés le

début de la déformation plastique avec un exposant d’écrouissage n = 0,102 et reste constant
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jusqu’a la fin de ’intervalle de déformation uniforme dans le matériau revenu a 620°C, 1h.
Dans le cas du matériau revenu a 580°C, 10h, le coefficient est plus faible en début de
déformation plastique n = 0,045 au long de la premicre moiti¢ de I’intervalle, mais, ce
coefficient augmente par la suite pour atteindre 0,088 et reste constant jusqu’au moment de la

striction.
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Figure 3.9 Courbes logarithmique In ¢ — In € de I’AISI 415 pour différentes
conditions de revenu inter-critique. Les lignes en traits représentent les
droites de tendance associées a leurs équations et R?

Un test supplémentaire a ét¢ fait sur la zone de striction de traction pour vérifier la probabilité
de montrer que cette Aref est métastable et peut étre transformée mécaniquement. Le test
consiste a mesurer le volume d’Arer résiduelle dans la zone de striction 1a ou les déformations
plastiques sont plus séveres. Les échantillons ont été prélevés dans la zone de striction. Les
mesures de deux échantillons pour chaque condition ont indiqué que la moyenne du volume
d’ Aref résiduelle maintenu dans les deux matériaux pour une striction de S = 45% est similaire,

soit trés proche de I’intervalle de précision de la technique de mesure (1,5%). Le volume d’ Aref



résiduelle dans la zone de striction des deux matériaux est beaucoup plus faible que les volumes

enregistrés a la fin de déformation uniforme de traction.

3.7 Evaluation de la stabilité mécanique de I’austénite en déformations cycliques
et son influence sur le comportement du matériau

Les essais de fatigue oligo-cyclique a déformation contrdlée de Ae/2 = 1% permettent d’avoir
I’évolution de la contrainte maximale des cycles et le volume d’ Arer résiduelle dans le matériau
en fonction du nombre de cycles appliqués pour les matériaux revenus a 620°C, 1h et 580°C,
10h. Les données collectées sont présentées sur les figures 3.10 et 3.11 montrant la variation

de la contrainte max pour chaque cycle ainsi que la variation de %Aref.

Une grande distinction peut étre remarquée entre les comportements des deux matériaux. Le
matériau revenu a 620°C, 1h présente un durcissement au cours des quatre premiers cycles
alors qu’un adoucissement monotone est enregistré sur le matériau revenu a 580°C, 10h. La
courbe de tendance preuve qu’il s’agit d’un adoucissement linéaire constant de -2 MPa /cycle
au long des 20 cycles. Les deux comportements coincident parfaitement a partir du cinquieme

cycle et continuent superposés jusqu’au vingtieéme cycle (fin du test de fatigue oligo-cyclique).

Le comportement de I’Arer (figure 3.11) montre une transformation rapide d’Arer dans le
matériau revenu a 620°C, 1h lors des premiers cycles; il a déja perdu la moitié de son volume
initial d’Arer aux trois premiers cycles. Le matériau revenu a 580°C, 10h a consomm¢ juste
15% de son volume initial a ce stade de 1’essai de fatigue. A la fin des vingt cycles du test, le
matériau revenu a 580°C, 10h consomme juste 23% du volume d’austénite initial alors que le
matériau revenu a 620°C, 1h perd la majorité de son austénite (79% de son volume d’austénite

initial).
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Figure 3.11 Variations du volume d’Arer résiduel dans AISI 415 en fonction
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3.8 Conclusions

A TI’issue de ce chapitre, ces points peuvent étre conclus :

Il est possible de produire le méme taux d’Arer dans un acier AISI 415 par 1’application de
différents revenus inter-critique. Les conditions (a) 620°C, 1 h; (b) 600°C, 4h; (c) 580°C, 10h
permettent d’obtenir un taux d’austénite de 10%. Les trois conditions donnent la méme dureté
au matériau (274 HV). L’analyse chimique indique que les trois conditions de traitement
fournissent des austénites reformées de méme enrichissement en éléments gammagenes
stabilisateurs. D’un point de vue morphologique, plus la température est basse, plus les
lamelles d’austénite sont minces et courtes. Des particules de forme non conventionnelle ont
¢té observées pour le traitement le plus bas en température (580°C). L’analyse chimique
linéaire traversant cette particule indique qu’il y a un enrichissement en Ni sur les parties
externes seulement. Le contraste de couleur en électrons secondaires montre que le centre des

particules d’Arer a le méme niveau de gris que la phase martensitique avoisinante.

Des éprouvettes de traction et de fatigue ont été fabriquées des blocs du matériau AISI 415
d’une épaisseur de 2 pouces traités dans les conditions extrémes de traitement inter-critique ;
(a) 620°C, 1h et (b) 580°C, 10h qui donnent le méme taux d’austénite (environ 14%), mais,
supérieur a celui des petits échantillons d’épaisseur de 10 mm prélevés du méme lot de
matériau et traités aux mémes conditions (10%). La raison pour une telle différence n’est pas

clairement établie.

Dans le matériau revenu a 580°C, 10h, 1’ Arer se transforme difficilement quand soumise a des
déformations monotones de traction. Il maintient a la fin du test de traction 77% de son volume
d’Arer initial. Alors que I’ Arer du matériau revenu a 680°C, 1h se transforme facilement sous

les mémes conditions de test dont il maintient juste 43% de son volume initial.

Les deux Arer de haute et basse température se transforment presque totalement dans la zone

de striction de 1’éprouvette de traction.
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Le matériau revenu a 620°C, 1h a présenté un écrouissage plus grand que celui du matériau
revenu a 580°C, 10h. Par contre, le matériau traité¢ a 580°C, 10h présente une limite d’élasticité

conventionnelle Ro2 10% plus grande que le matériau traité a 620°C, 1h.

Au cours des premiers cycles du test de fatigue oligo-cyclique a Ag/2 = 1%, le matériau revenu
a 630°C, 1h a présenté un durcissement, alors que le matériau revenu a 580°C, 10 h présente

un adoucissement sur toute la plage de teste.

La méme tendance de stabilité mécanique de I’ Arer a été enregistrée sous les déformations de
fatigue oligo-cycliques. I’Aref du matériau revenu a 580°C, 10h a bien résist¢ a la
transformation et a maintenu 77% de son volume initial aprés 20 cycles. Par contre, I’ Arer du
matériau revenu a 620°C, 1h s’est transformée facilement sous les mémes conditions et n’a

maintenu que 21% de son volume initial.



CHAPITRE 4

DISCUSSION DES RESULTATS

4.1 Etude microstructurale comparative de I’A.f obtenue a différentes conditions
de traitement thermique

Toutes les conditions de traitement de revenu inter-critique ont produit des phases
austénitiques similaires du point de vue de la fraction volumique et I’enrichissement en

¢léments gammagenes.

Les valeurs de concentration en ¢léments gammagenes similaires dans les trois traitements de
revenu indiquent qu’il n’y a pas de variation en termes de la stabilité chimique de 1’ Arer
obtenue. Le méme résultat était conclu par des calculs thermodynamiques et cinétiques (Hillert
et Agren, 2004; Kozeschnik et Vitek, 2000). Par conséquent, la différence principale entre les

phases austénitiques obtenues dans ce travail est leurs morphologies.

Les particules d’ Arer obtenues aux basses températures (voir figure 3.4 f) sont particuliérement
intéressantes et n’ont jamais ét¢ rapportées auparavant. Le niveau de contraste de gris li¢ au
contraste en ¢éléments (Z) sur les images de MEB en ¢électrons secondaires entre 1’intérieur et
les bords de la particule d’austénite obtenue dans cette microstructure suggere une composition
différente entre les deux régions (Kirkland, 2010). Cette différence est confirmée au moyen
d’une analyse chimique linéaire de nickel faite par EDX (figure. 3.5). L’existence de tel
gradient en composition et sa disparition dans les particules d’ Arer formée a haute température
peut étre exprimé par la séquence de précipitation de 1’austénite lors du revenu inter-critique.
La réversion de I’austénite est une transformation activée thermiquement dans laquelle les
stades de germination et de croissance sont contrdlés par diffusion (Niessen et al., 2017). Pour
le type d’acier étudi¢ dans ce projet, la germination est fort possiblement le résultat de
décomposition des carbures complexe, dans notre cas M23C¢ (Hillert, Nilsson et Toerndahl,
1971; Judd et Paxton, 1968; Speich, Demarest et Miller, 1981; Speich, Szirmae et Richards,

1969). Ces carbures se présentent aux joints inter lattes et blocs martensitiques et les joints des
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grains d’austénite parents. IIs permettent la germination de la phase austénitique (Arev) grace a
la dissolution totale ou partielle des carbures comme une source de carbone. En effet, la forte
présence du carbone favorise la stabilité de I’austénite, car c’est un élément gammagene. Cette
phase de nucléation est donc controlée par la présence et la diffusion rapide du C, I’élément
gammageéne interstitiel et non par la diffusion lente d’atomes substitutionnels (comme ce sera
le cas dans le stade de croissance décrit ci-apres). Cela permet la stabilisation rapide d’une
certaine quantité d’Arv, méme a basses températures de revenu. Dans cette étape de
transformation, la composition de I’Arev sera similaire a celle de la martensite dans laquelle

elle précipite, a I’exception de son contenu en carbone.

Durant le stade de croissance, I’austénite croit grace a la diffusion des éléments gammagenes
substitutionnels tels que le Ni, et la vitesse de croissance va étre contrélée par la diffusion des
atomes de Ni a travers la phase martensitique revenue. A 580°C, le coefficient de diffusion du
Ni dans la martensite est bien plus faible (Hirano, Cohen et Averbach, 1961). La diffusion du
Ni a travers la phase martensite tempérée est plus lente pour la plage des températures inter-
critiques basses tandis que 1'austénite ne peut pas étre capable d'homogénéiser sa composition
en termes de teneur en nickel. Ainsi, la teneur des éléments gamagenes stabilisateurs dans la
portion centrale de 1’austénite déja formée au premier stade de réversion d’austénite se
maintiendra proche de sa composition originale alors que sa périphérie s’enrichira en Ni. La
composition en ¢léments gammagéne stabilisateurs interstitiels est plus probablement
homogene dans I’ Arev ce qui mene a réduire le contenu du carbone dans la région centrale des
particules comparativement a sa composition au premier stade de germination. Etant donné
I’agrandissement de la taille des particules, la teneur moyenne du carbone dans cette particule
va diminuer. Le contenu du combiné des éléments stabilisateurs substitutionnels-interstitiels
est maintenant plus faible au milieu de la particule d’austénite. Cela augmente la valeur de Ms
de I’austénite au centre de la particule d’Arer. L’intérieur de ces particules peut ne plus étre
stable a la température ambiante et peut méme se retransformer en martensite fraiche lors du
refroidissement. Une des conséquences de telle observation est que le volume d’austénite
formée lors du traitement inter-critique (Arev) est plus grand que le volume mesuré (Aref). Bien

que la quantification du volume de I’ Arwv ne soit pas possible, la comparaison des figures 3.4



a, b et ¢ suggere que le volume d’Arv est plus grand dans la microstructure générée a basse

température.

Pour un méme volume d’ Arer (10%), les particules d’ Aref sont plus larges et de formes allongées
avec la conséquence d’avoir un nombre inférieur des particules. Les particules les plus larges
croissent au détriment des particules les plus petites avec comme force motrice la minimisation
de I’énergie libre interfaciale totale. Le fait que la morphologie de 1’ Arer est allongée a haute
température peut €tre expliqué par deux facteurs : I’interface avance le long du joint de grain
plus rapidement que latéralement parce que 1’énergie de surface associée au joint de grain entre
les lattes martensitiques favorise la croissance de phase dans ces régions en minimisant
I’énergie libre du systéme. Les éléments stabilisateurs gammagenes peuvent également
diffuser facilement a travers les courts-circuits des joints de grains et ce mécanisme
thermiquement activé est d’autant plus efficace que la température reste élevée (Porter,
Easterling et Sherif, 2009). Comme résultat global, une faible densité des particules d’ Arer et

des lamelles plus longues sont observées des que la croissance peut avoir lieu dans le matériau.

La dispersion des particules d’austénite par revenu inter-critique a basse température a permis
de générer une Arer avec une morphologie trouée particulierement caractérisée par une couche
d’austénite riche en Ni entourant un centre ayant une composition équivalente a celle de la
matrice. La composition de I’Arv est donc hétérogene, et juste 1’extérieur de la particule est
enrichi en éléments gammagenes stabilisateurs lui conférant une Ms suffisamment basse pour
se maintenir comme Arer apres refroidissement. En effet, il est plus probable que I’intérieur de
I’Arev a presque la méme composition que la matrice martensitique, et qu’apres
refroidissement, il soit composé d’une martensite fraiche. Conséquemment, les régions de
I’austénite qui ont grossi grace aux ¢léments gammagenes stabilisateurs au refroidissement
sont particulierement minces et prises entre une martensite fraiche et la matrice en martensite
revenue. Cela donne une opportunité pour documenter 1’effet d’une telle morphologie sur les

propriétés mécaniques, en particulier en termes de la stabilité mécanique pour TRIP.
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4.2 Argumentation de la différence en fraction volumique d’A,.r par rapport a la
taille d’échantillon

Une différence en volume d’austénite reformée a été constatée entre les petits échantillons et
les blocs de AISI 415, 10% et 14%, respectivement, malgré que la température et le temps de
maintien appliqués sont les mémes. Il semble que la vitesse de refroidissement aprés revenu
inter-critique peut avoir un effet sur le volume final d’Arer dans le matériau. En respectant les
conditions thermodynamiques, la fraction volumique d’Arev a la température de revenu aurait
¢été¢ la méme dans les deux cas (petit et bloc) parce que le temps de maintien est le méme. En
tenant compte de la marge d’erreur des mesures (déviation standard de & 1%), il ne reste qu’une
différence de 1% pour le traitement de 580°C et 2% pour le traitement de 620°C. C’est une
légere différence fort probablement causée par la vitesse de refroidissement rapide au petit
¢échantillon qui renforce la force motrice de transformation de 1I’Arv en martensite lors du
refroidissement (Porter, Easterling et Sherif, 2009). Il en résulte une diminution du taux d’Arer
dans le petit échantillon. Le méme effet de vitesse de refroidissement a été rapporté dans une

¢tude menée sur le méme genre d’acier (Zhang et al., 2015).

4.3 Effet des différentes A er obtenues sur les propriétés de traction de AISI 415

En observant les courbes de traction de figures 3.7, tableau 3.3 et de I’annexe III, on peut
constater que le matériau revenu a basse température (580°C, 10h) a une limite d’élasticité Ro.2
10% plus élevée que celui revenu a haute température (620°C, 1h). Cette augmentation peut
étre expliquée par la morphologie en « trouée » de 1’ Arer obtenue a 580°C pour 10h dont la
mobilité des dislocations est limitée par le grand nombre de joints de grains dispersés dans la
microstructure, ce qui retarde la limite d’écoulement plastique du matériau. Un autre facteur
qui peut aussi contribuer a cette augmentation, la martensite moins revenue a la basse
température devrait avoir une dureté plus grande en comparant avec celle revenue a haute

température.

Le matériau revenu a 620°C pour 1h a présenté un écrouissage lors de la déformation plastique

uniforme plus grand que celui revenu a 580°C pour 10h. La transformation facile de I’ Arer dans



le matériau revenu a 620°C pour 10h lors de la déformation plastique uniforme intensifie son
écrouissage en créant une martensite fraiche riche de dislocations. Cela augmente la résistance

mécanique pour étre similaire a celles du matériau revenu a 580°C pour 10h.

4.4 Effet des différentes austénites reformées obtenues sur le comportement de
AISI 415 en fatigue oligo-cylique

En fatigue oligo-cylique, le matériau revenu a 620°C pour lh a présenté un durcissement
jusqu’au cinquiéme cycle montrant que le matériau génére des dislocations au fur et a mesure
des chargements. Au contraire, pour le matériau revenu a 580°C pour 10h, un adoucissement
est enregistré des les premiers cycles, un aspect typique d’une martensite revenue ayant encore
une forte structure de dislocations présente au sein du matériau. Le déroulement de ces
phénomenes est généralement caus¢ par un changement qui se fait au niveau de ’infrastructure

des dislocations dans la microstructure du matériau (Suresh, 2004).

La prédiction de tel phénomene est possible a travers le calcul du coefficient d’écrouissage n.
Si la valeur de n est supérieure a 0.2, le phénoméne de durcissement aura lieu, or si elle est
bien inférieure a 0,1, un adoucissement se déroulera. Pour des valeurs entre les deux paliers,
la prédiction devient difficile (Hertzberg, 1996). C’est en concordance avec nos résultats. Par
application sur notre cas, le coefficient d’écrouissage est égal a 0,07 pour le matériau revenu a
580°C pour 10h et effectivement un adoucissement qui était noté. Par contre, dans le matériau
revenu a 620°C pour 1h qui a un coefficient d’écrouissage égal a 0,1, un durcissement s’est

déroulé.

4.5 Amélioration de la stabilité mécanique de I’A..f sous des déformations
monotones et oligo-cycliques dans I’acier AISI 415

Malgré le fait qu’a 1’état initial, la quantité, I’enrichissement en éléments gammageénes de
I’austénite et la dureté globale des deux matériaux étaient similaires, I’ Arer produite par un
revenu inter-critique a basse température (580°C, 10h) est plus résistante a la transformation

martensitique lors d’une déformation monotone ou oligo-cyclique en comparant avec 1’ Aref
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produite a haute température (620°C, 1h). Dans les deux conditions de chargement, 1’ Arer du
matériau revenu a 580°C pour 10h a préservé la majorité de son volume initial au moment de
la striction ou lors de la stabilisation de la courbe d’hystérisée. Il est possible que la dureté
initiale de la matrice martensitique générée a 580°C pour 10h soit supérieure a celle générée a
620°C pour 1h. Cette amélioration considérable sur la stabilit¢ mécanique de 1’Arer est
surement due a la nouvelle morphologie de I’ Arer. La forme de 1’ Arer ainsi formée lui fournit
des avantages : la faible taille et la forme « trouée » de 1’ Arer diminuent les sites potentiels de
nucléation de martensite en limitant la mobilité des dislocations; 1’existence de phase
martensitique avoisinante dure a D’extérieur comme a I’intérieur atténue 1’intensité des
déformations supportées par 1’Arer et par conséquent, retarde le début de sa transformation

(Szpunar et Li, 2006).



CONCLUSIONS

Dans I’espoir de prolonger la durée d’exploitation des turbines hydrauliques et leur rendement

par effet TRIP de I’austénite, on opte principalement dans ce projet pour 1’¢laboration d’une

recette de traitement thermique pratique et fiable au profit des partenaires industriels Hydro-

Québec et Alstom permettant d’améliorer la stabilité mécanique de I’austénite reformée dans

I’acier AISI 415.

A I’issue de cette étude, les conclusions suivantes peuvent étre énoncées.

Le traitement de revenu inter-critique a différentes conditions : (a) 620°C, 1h; (b)
600°C, 4h; (c) 580°C, 10h avec un refroidissement a 1’air sur un acier AISI 415
austénitisé et trempé a 1’air peut fournir le méme taux d’austénite (10%). Les trois
conditions donnent aussi des valeurs de dureté globale égales (274 HV) ;
Contrairement a ce qu’est prévu par des études précédentes, 1’abaissement de
température du revenu inter-critique et le prolongement du temps de maintien ne
fournissent pas une austénite reformée plus enrichie en ¢léments gammagenes. La
composition de 1’austénite reste relativement constante et ne peut étre source d’une plus
grande stabilité de cette phase lorsque soumise a une sollicitation mécanique ;

La sélection d’une température de revenu basse a différents avantages microstructuraux
sur la morphologie de 1’austénite reformée. Les particules d’austénite formée a 580°C
sont moins €paisses, plus courtes et méme « trouées » entourées de 1’extérieur par la
matrice martensitique et de I’intérieur par de la martensite fraiche. C’est une nouvelle
morphologie découverte dans cette étude et n’a jamais été rapportée auparavant. En
revanche, I’ Arer produite a haute température est plutot de forme lamellaire continue,
longue et large ;

La vitesse de refroidissement apres un traitement de revenu inter-critique semble avoir
une influence directe sur le volume final d’ Arer dans le matériau, le refroidissement lent

permet d’augmenter la fraction volumique d’Arer;
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Le traitement de revenu inter-critique a 580°C pour 10h fournit a I’ Aref une résistance
importante a la transformation martensitique sous des déformations plastiques
monotones et oligo-cycliques. L’ Arer a réussi a garder la majorité de son volume initial.
L’amélioration de la stabilit¢ mécanique de 1’ Arer produite a basse température est due
a : la petite taille des particules d’austénite qui diminue les sites potentiels de nucléation
de martensite ; I’existence de la phase martensitique avoisinante potentiellement plus
dure qui entoure 1’austénite de 1’extérieur et de ’intérieur en atténuant les charges
supportées par I’ Aref ;

Le revenu inter-critique a 580°C pour 10h a permis d’augmenter la limite d’élasticité
Ro.2 de 10% par rapport a celle du matériau revenu a 620°C pour 1h ;

Les Aref produites a haute et a basse température se transforment presque totalement
dans la zone de striction de 1’éprouvette de traction. Ce qui signifie que les deux types
d’ Arer sont transformables sous des déformations plastiques tres séveres ;

Le matériau revenu a 620°C pour lh présente un écrouissage constant lors de la
déformation uniforme de traction et plus grand que celui du matériau revenu a 580°C ;
Le matériau revenu a 620°C pour 1h présente un écrouissage constant au cours des cinq
premiers cycles du test de fatigue oligo-cyclique, alors que le matériau revenu a 520°C

pour 10h subit un adoucissement pour le méme intervalle de cycles.



RECOMMANDATIONS ET PERSPECTIVES

Cette étude a exploré des pistes de recherche et éléments pertinents qui méritent des études

plus avancées.

La présente étude suggere que pour avoir une austénite reformée plus stable mécaniquement
sous les déformations plastiques monotones et cycliques, il est suggéré de cibler des
températures de revenu inter-critiques suffisamment basses en prolongeant la durée de
maintien du traitement pour générer 1’austénite « trouée ». Il serait pertinent de chercher la
plage de températures et de temps de maintien pour laquelle de telles morphologies sont

obtenues ;

Il est treés utile de procéder aux tests de propagation de fissure de fatigue pour quantifier 1’effet

de la nouvelle morphologie sur le ralentissement de sa vitesse.

Puisque cette nouvelle morphologie a rendu I’ Arer complétement stable mécaniquement a partir
du 10" cycle sous tests de fatigue oligo-cycliques a une amplitude de déformation &/2=1%, il

est important d’évaluer sa stabilité mécanique sous déformations plastiques plus intenses.

La quantification précise de la dureté locale de la phase martensitique avoisinante a 1’ Arer
produite dans cette étude de recherche n’était pas faite a cause des dimensions tres fines des
phases existantes et de la disponibilité des équipements. Il sera utile de mettre en place une
¢tude approfondie sur 1’évolution de la dureté de la phase avoisinante pour la méme recette des
traitements adoptés, ainsi son influence microstructurale en utilisant une méthode plus précise

comme « in-situ synchrotron high energy XRD » par exemple.






ANNEXE I

SCHEMAS ET DIMENSIONS DES EPROUVETTES
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Figure-A I-1 Schéma de 1’éprouvette de traction
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NB: Toutes les dimensions sont en mm
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Figure-A 1-2 Schéma de 1’éprouvette de fatigue oligo-cylique




ANNEXE II

EQUIPEMENTS DES TESTS DE TRACTION ET DE FATIGUE

Contréle
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Figure-A 11I-1 Machine de tests mécaniques
MTS 810

Figure-A 11-2 Extensométres pour : (a)
traction, (b) fatigue






ANNEXE III

EXEMPLE D’UN PROFIL DE SPECTROSCOPIE XRD ET SON AFFINEMENT
PAR LA METHODE RIETVELD
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Figure-A III-1 Profil de spectroscopie XRD affiné par méthode Rietveld collecté d’un
échantillon revenu a 580°C, 10h contenant 10% d’Aref. Blue représente le profil
expérimental, noir et rouge représentent I’affinement de ’austénite A et la martensite M,

respectivement







ANNEXE 1V

COURBES ET PROPRIETES DE TRACTION DE AISI415
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Figure-A VI-1 Courbes de traction conventionnelle de I’acier AISI 415
austénitisé a 1040°C, revenu a 620°C pour 1 h et refroidi a 1’air
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Figure-A VI-2 Courbes de traction conventionnelle de 1’acier AISI 415
austénitisé a 1040°C, revenu a 580°C pour 10 h et refroidi a I’air
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Tableau-A VI-1 Résultats des trois tests de traction de AISI415 traité a trois différentes

conditions
Conditions | N° Module Limite Résistance a la | Allongement
du du d’¢lasticité E d’¢lasticité traction Rm a la rupture
traitement | Test (GPa) conventionnelle (MPa) A (%)
thermique Ro.2 (MPa)
Revenu a 01 215 743 907 20.3
620°C, 1h | (2 215 748 907 19.8
03 215 748 908 18.9
Revenu a 01 215 823 908 20,9
580°C, 10h |02 215 823 906 19.9
03 215 823 907 20
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Figure-A IV-3 Faci¢s de rupture de traction de ’acier AISI 415 austénitisé a
1040°C, revenu a 620°C pour 1 h et refroidi a I’air

Figure-A IV-4 Faci¢s de rupture de traction de ’acier AISI 415 austénitisé a
1040°C, revenu a 580°C pour 10 h et refroidi a I’air






ANNEXE V

COURBES DES TESTS DE FATIGUE OLIGO-CYCLIQUE
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Figure-A V-1 Variation de contrainte en fonction du nombre de cycles en fatigue
oligo-cyclique pour AISI 415 revenu a différentes conditions. Ae/2=1%
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Figure-A V-2 Variation de contrainte en fonction de déformation en fatigue oligo-
cyclique pour AISI 415 revenu a : (a) 620°C, 1 h; (b) 580°C, 10 h. Ae/2=1%
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