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- INTRODUCTION -

Les exigences du cahier des charges, relatif au fonctionnement et a la durée
de vie d’'un ensemble mécanique, sont devenues telles que la connaissance précise cies
paramétres microstructuraux et mécaniques des matériaux utilisés est indispensable.
Dans la ma joriie’ des cas, pour les piéces de frottement, on utilise des matériaux

durcis superficiellement afin d’augmenter la résistance a l'usure. Parmi les traitements

de durcissement superficiels rencontrés, figurent le plus souvent les traitements

thermochimiques tels que cémentation, nitruration ou carbonitruration.

Notre étude concerne essentiellement la cémentation et la carbonitruration des
aciers pour lesquelles nous cherchons a préciser les paramétres microstructuraux et
mécaniques qui interviennent au cours d'une sollicitation de fatigue. Pour ces deux
traitements, le durcissement est provoqué par la diffusion, du carbone - ou
simultanément du carbone et de l'azote - effectuée dans le domaine austénitique et
suivie d’une trempe. L’état microstructural et les contraintes résiduelles générées par le
traitement conditionnent les propriétés mécaniques. Ces deux paramétres, étroitement
liés, jouent un role prépondérant sur la résistance mécanique des piéces soumises a des

sollicitations de fatigue.

Si les contraintes résiduelles peuvent étre mesurées par diverses méthodes
aujourd’hui éprouvées ou déterminées & l'aide de codes de calculs dont la mise au
point est relativement récente, leur évolution n'est pas facilement maitrisée lors de
l'utilisation en service car de nombreux paramétres interférent. Par exemple, suivant la
microstructure initiale et les contraintes appliquées, des transformations de phases, des
phénomeénes de précipitations ou de relaxation peuvent entrainées une modification de

I'amplitude et de la répartition des contraintes résiduelles.

Optimiser les conditions de traitement en vue d’obtenir un état microstructural
et mécanique favorable a une augmentation de la résistance a la fatigue est lU'objectif
de nombre de chercheurs. Notre travail traite de la génese, de la mesure des
contraintes résiduelles, des microdéformations en relation avec la microstructure et des
propriétés mécaniques résultantes. Dans cet optique, ce mémoire s'articule de la

maniére suivante :




- Le premier chapitre est consacré a une étude de la bibliographie relative au
traitement thermochimique de cémentation suivi de trempe. Nous analysons plus
particulierement les parameétres  conditionnant  [lobtention des  propriétés
microstructurales et mécaniques en relation avec.les constituants apparus au cours du

traitement.

- Pour calculer les contraintes résiduelles a l'aide des codes existants, il est
nécessaire de connaitre les données physiques et métallurgiques des phases et
constituants apparaissant au cours de la trempe. Malheureusement, certains de ces
paramétres ne sont pas toujours disponibles. Dans un deuxiéeme chapitre nous
présentons un modéle simplifié de prévision des contraintes résiduelles pour des aciers
cémentés ou carbonitrurés. Il est supposé, pour le calcul, que les déformations
enregistrées proviennent d’interactions purement élastiques entre éléments de volumg
voisins. Ces déformations sont aussi calculées a partir des variations relatives de
volume locales pour lesquelles I’état obtenu aprés le traitement thermochimique suivi de
la trempe est comparé a Uétat qui serait obtenu aprés refroidissement trés lent
considéré comme état de référence. Les contraintes mesurées sont treés correctement

estimées par le modeéle présenté.

- Dans le troisieme chapitre, nous analysons le rdle de la microstructure et des
contraintes résiduelles sur la résistance a Uamorgage de fissures de fatigue. En
comparant les différents modéles de comportement proposés dans la littérature, nous
discutons de Ueffet de Ulausténite retenue sur les caractéristiques de fatigue. Les
principaux aspects des faciés de rupture obtenus sont discutés en relation avec les

contraintes résiduelles.

- Les traitements superficiels sont mis en oeuvre industriellement dans le but
d’améliorer la résistance a l'usure et/ou a la fatigue des matériaux. Parmi eux, le
traitement de cémentation est largement employé. Outre le durcissement provoqué par
U'apport d’éléments tels que carbone suivi ou non de trempe par traitement thermique
localisé, on observe généralement l'établissement, dans la zone durcie, d'un champ de
contraintes résiduelles de compression bénéfiques pour la tenue en fatigue des piéces.
L’effet du durcissement et des contraintes résiduelles sur la durée de vie des piéces a
été et est encore largement étudié par de nombreux chercheurs. Plusieurs d’entre eux
ont proposé des modeéles de prévision de la durée de vie premant en compte ces
parametres ainsi que leur évolution pendant la sollicitation. On peut remarquer
cependant que, pour ces modéles, ce sont toujours les contraintes résiduelles

macroscopiques ( premier ordre) qui sont prises en compte parce gu'il est actuellement




tres difficile, voire impossible, de mesurer les contraintes résiduelles du second et du
troisieme ordre (échelle du grain ou de la maille cristalline). Or, c’est & I'echelle du
grain et de la maille cristalline qu'interviennent les modifications qui se traduisent par
un endommagement conduisant a la ruine du matériau. Nous avons étudié les
modifications survenant au cours de fatigue sur des aciers cémentés. Rapportée au
nombre de cycles de sollicitation, la largeur de corde a mi-hauteur (LCMH), du pic
de diffraction de la martensite, présente des évolutions que l'on peut relier a la
création, nucléation, réorganisation des dislocations et a leur interaction avec les
éléments en insertion ou les précipités. Ces résultats sont trés prometteufs et ouvrent
une voie pour la compréhension du mode d'endommagement par fatigue des piéces.
Dans le quatrieme chapitre, nous cherchons a préciser les mécanismes qui interviennent
au cours d’essais de fatigue par flexion trois points. Le but de ce travail étant de

préciser les relations entre les divers parameétres et d'établir les lois de comportement.

- En annexe, nous présentons la méthode de détermination des contraintes
résiduelles par diffraction des rayons X. L’influence des paramétres physiques et
technologiques sur les mesures est analysée. Cette recherche bibliographigque
s’accompagne également d'une étude des microdéformations et du dosage semi-

quantitatif des phases étroitement liée & la technique de mesure des contraintes.

Ce travail, mené au sein du Laboratoire de Mécanique des Matériaux de I'IlUT
A de Lille sous la direction du Professeur G. Mesmacque a conduit a divers travaux:
deux publications [1,2], trois communications [3,4,5] dont deux avec proceedings.

[1] DEGALLAIX (G.), CHICOT (D.), BARRALIS (J.), LESAGE (J.)
"Modeéle simplifié de prévision des contraintes résiduelles dans les couches
traitées superficiellement”. Mém. Et. Sci. Rev. Mét., Février 1990, pl13.

[2] LESAGE (J.), CHICOT (D.), AL KARAISHI (M.)
Role of microstructure on residual stresses on fatigue crack initiation of
carbonitrided steels. Steel Research, 60, (1989), N°8, p370.

[3] CHICOT (D.), LESAGE (J.), AL KARAISHI (M.), MESMACQUE (G.)
Réle d’un traitement de carbonitruration sur la résistance a la fatigue de I'acier
27 MC 5. MAT-TEC 90, 15-16 Octobre 1990, Grenoble, p89.

[4] cHICOT (D.), LESAGE (J.), MESMACQUE (G.)
Role de la microstructure et des contraintes résiduelles sur la durée de vie en
fatigue d’aciers durcis superficiellement.
Journées Matériaux ENSAM Angers, 13-14 décembre 1990, p68.,

[5] LESAGE (J.), CHICOT (D.), AL KARAISHI (M.)
Microstructural study of initiation of fatigue crack and fracture in
carbonitrided steels. High Nitrogen Steels (HNS 88), Lille, 1988.
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l. Introduction.

Les zones superficielles des piéces soumises 3 des sollicitations mécaniques ont
un role important car leurs propriétés conditionnent la tenue au frottement, 4 I’usure et
a la fatigue. On cherche donc & réaliser par le traitement de cémentation des couches
superficielles de dureté élevée reposant sur un coeur résistant :

- la couche superficielle est majoritairement martensitique grice a
Papport de carbone en solution solide d’insertion,
- un coeur de dureté plus faible ot peuvent coexister bainite, ferrite et

perlite.

Outre cette macrostructure générale, on peut rencontrer dans la couche enrichie
en carbone de la perlite et de la bainite dont la présence est & relier 4 un phénoméne
d’oxydation interne ou encore de la cémentite ou tout autre carbure allié avec des
éléments d’addition du métal de base. On peut aussi rencontrer de l'austénite non
transformée (austénite retenue) aprés la trempe dont la présence est due A I'apport de
carbone surabondant qui diminue la température de début de transformation
martensitique. Ces différents constituants peuvent modifier de fagon notable les
propriétés des piéces cémentées et leur proportion jouer un réle prépondérant sur le

comportement global de la piéce.

De nombreux auteurs ont étudié les relations entre microstructure et propriétés
mécaniques et en particulier I'influence de I'austénite résiduelle sur le comportement en
fatigue. Certains auteurs [1] trouvent un effet favorable a I'austénite résiduelle pour
des teneurs inférieures 2 30 % par accommodation de la structure, d’autres [2.3.4]
observent un effet néfaste imputable 2 la diminution des caractéristiques mécaniques de
la couche.

Les contreverses sur le role favorable ou néfaste joué par ['austénite
proviennent de la non prise en compte de certains paramétres. Par exemple, pour un
taux d’austénite donné obtenu par des méthodes différentes (traitement au froid,
abaissement de Ms,...), ‘les comportements sont trés différents. Par exemple,
Beumelburg [2] explique cette différence par la répartition inégale des contraintes

propres 4 chaque phase.

La structure a donc un role important en cémentation et les parameétres
conditionnant son obtention sont A choisir précisément. Nous décrivons par la suite les
différentes étapes de la cémentation ainsi que son influence sur les caractéristiques

microstructurales et mécaniques.




Il. Processus d’apport de carbone a la surface des pieces.

II.1 Influence des parametres liés & l'atmosphére de
cémentation et rdle des éléments d'alliage sur la teneur
superficielle en carbone. ‘

II.11 Réactions chimiques mises en jeu pendant la cémentation.

Le tableau I do 2 Mouflard [5] résume les principales réactions et indique les
valeurs des constantes de réaction K; pour diverses températures (a, = 1).

K;
Réactions Relations 700°C 800°C 900°C
1 2C0g&—2»CO0,+C P3o/Pcoz = K, 1.01 10  37.6
2 CH, &2 2H,+C Popd/P?gs = K, 0.138 0.05 0.021
3 CO+H,0 §2CO,+H, | (Pco-Pro)/(Peos-Prs) = Ky 1.54 1.05 0.764

Tableau |: Réactions et constantes de réaction en fonction de la température [5].

Selon Mouflard [5], dans la pratique industrielle, il faut cependant tenir
compte des hétérogénéités de température qui existent dans le four car le gaz, en
circulation rapide, se stabilise 2 une température moyenne légérement différente de
celle des piéces. Si on résoud le systéme des relations 1 et 2 en imposant pour valeur de

température, la température des piéces, on obtient généralement deux valeurs pour
I'activité du carbone: a 1 déduite de 1 et a .2 déduite de 2

avec K; =Pl / (Pgosxal) et  K;=Pog,/ (PP, x 22)

Pour les atmosphéres & composants multiples (CO;CO,;CH ;H,;H;0;N,), Collin
et col, cités par Parrish [3], montrent que I'on peut rendre compte du processus de

cémentation par la considération des trois réactions de cémentation suivantes:
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A linterface métal-gaz, le flux de carbone J(g.cm-2:5-1), produit par ces réactions 3 la

surface du métal, doit étre égal au flux qui traverse la surface suivant la relation:

- @ D. dC/dx = @R (ag-as) = O R ¥ (Cg-Cs) = J
: densité de I'acier en g/cm3,
: coefficient d'activité,
: coeffi\cient de diffusion du carbone 3 la surface,
: coefficient de vitesse de réaction,
: teneur en carbone 3 la surface correspondant 4 une activité
superficielle as,
: teneur en carbone 2 I’équilibre de Pacier correspondant a I'activité du
carbone dans le gaz ag.

Cg-Cs représente la différence de potentiel de la réaction.

Appliquée aux réactions précédentes, la relation donne pour le flux de carbone:

J = O[R (ag;-as)/as + R,(ag,-as)/as + Ry(agy-as)/as]

ou R,, R,, Rg dépendent de la température suivant une loi d’Arrhénius.

L’importance relative des trois réactions de cémentation au regard de leur

coefficient de vitesse de réaction est mise en évidence sur la figure I.
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Figure 1: Importance relative des réactions de cémentation suivant les coefficients de
transfert (d’aprés [6] ).




La teneur en CO, est la variable souvent utilisée pour la régulation des fours de

cémentation, il est aussi possible d’utiliser le point de rosée de I’atmosphére de
traitement. En effet Mouflard [5] indique que le rapport CO,/H,0O est constant pour

une température donnée et montre la relation point de rosée - teneur en CO, 2 la

température de 850°C (figure 2a), Chatterjee [7] montre de méme la relation entre

point de rosée de ’atmosphére et teneur en carbone d’un feuillard (figure 2b) assimilée

a un potentiel de carbonitruration.

850°C

08

0.4t

jio/o COZ %o HZO‘

-40-30-20-10 0 10
pointde rosee °C

a)

) Potentiel de

carbonifruration 850°¢

125 %/
25 °%
375 %%

9 %
18 %

-6 0 6 12
point de rosée °C

b)

Figure 2: a4 - Relation point de rosée - teneur en CO, a T = 850°C [5]

b - Relation point de rosée - teneur en carbone d'un feuillard [7].

De plus le point de rosée ne varie pas aussi vite dans le four que la teneur en
CO, (figure 3), la régulation par point de rosée peut ainsi s’accommoder d’un

régulateur plus simple [8]
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Figure 3: Variation de CO4 et de‘HZO dans un four de cémentation fortement

chargé (d’apres [8]) a - régulation par point de rosée,
b - régulation par CO,.

I1.12 Phénoménes secondaires accompagnant la cémentation.

En plus des réactions chimiques précédentes, la cémentation dans un four

industriel est due, selon Prunel [9], a la réaction :

CO &&—=2Ca+0a

qui fait apparaitre dans les sites d’absorption de l’extréme surface des atomes de

carbone et d'oxygéne, I’oxygéne pouvant repasser en phase gazeuse suivant les réactions:

CO + OaG=Co,
ou H2 + 0a &PH,0

Cette derniére étant 16 fois plus rapide que la précédente [10], I'oxygéne peut ainsi
pénétrer 3 l'intérieur des piéces en provoquant la précipitation de composés définis
avec des éléments d’alliage a forte affinité pour Poxygéne comme le manganése et le
chrome par exemple. La figure 4 représente les potentiels d’oxydation de divers

éléments dans une atmosphére endothermique a 930°C.
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Figure 4: Potentiel d’oxydation de divers éléments pendant un maintien & 930°C dans
une atmosphére endothermique (d’aprés Koslovski cité en réf par [11]).

I1.13 Influence des éléments d’alliage.

Les éléments d’alliage sont présents dans les aciers de cémentation pour
améliorer leur aptitude a subir la transformation martensitique (trempabilité). Plus
'acier est trempant et moins il est nécessaire de refroidir énergiquement une piéce pour
obtenir la transformation martensitique. Tous les éléments d’alliage, 3 I’exception du
cobalt, augmentent la trempabilité mais dans des proportions variables, ainsi le chrome,
le manganése et le molybdéne qui interviennent dans les aciers de cémentation

apportent une forte augmentation de trempabilité [12].

La présence d’éléments d’alliage dans I'acier modifie I’activité du carbone dans

I'austénite (figure 5).
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Figure 5: Modification de Uactivité du carbone dans l'austénite en fonction de la

teneur en éléments d’addition (d’aprés [13]).

Les éléments tels que le chrome ou le manganése sont surcarburants tandis que
le silicium et le nickel sont souscarburants, Gunnarson [14] a établi la relation
suivante pour estimer la teneur superficielle en carbone d’aciers cémentés en fonction

de leur composition centésimale:
log(Ce/C) = 0.055Si - 0.013Mn - 0.04Cr + 0.014Ni - 0.013Mo
ot Ce est la teneur en carbone du métal non allié,
et C la teneur en carbone du métal cémenté.
Wada cité par Parrish [6] développe une relation similaire:

log(C/Ce) = - | e5ic.Si + eM2c Mn + ... | - [ elc + rSic.Si + ™Moc Mo ][ Ce - C )

ou les coefficients eic et ric sont représentatifs des influences respectives des différents

éléments (tableau II).




éléments eic ric
d’alliage
C 180/T -
Si 0.0864 7.5/T
Ni 0.0029 + 19.2/T -
Co 12.2/T -
Mn - 22.4/T -
Cr 0.051 - 126/T -
Mo 0.0155 - 60.3/T 7.1/T
v - 0.073 -

Tableau ll : Valeurs des coefficients de Wada pour divers éléments d’alliage [6].

Un point important est aussi que les éléments tels que le chrome, le manganése
et surtout le molybdéne déplacent la limite de solubilité du carbone dans Iausténite
vers la gauche (ligne Acm du diagramme fer-cémentite). Nous verrons plus loin que
lorsque la teneur totale en atomes interstitiels est forte, il peut y avoir dépassement de

cette limite et précipitation de carbures.

II.2 Diffusion du carbone.

La diffusion du carbone a la surface résulte de la recherche d'un
équilibre entre la concentration de carbone provenant du milieu carburant et la
concentration initiale en carbone de I'acier [14].

De maniére générale, la cémentation conduit & un gradient de carbone a
travers la couche de I'acier via un processus de diffusion obéissant aux lois de la
diffusion proposées par Fick [15] a partir d’'une analogie avec le transfert de chaleur ‘

par conduction. La relation:

= - D (dC/dx)
ol J : flux par unité de surface,
D : coefficient de diffusion,
(dC/dx) : gradient de concentration.
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est appelée premiére loi de Fick, I'application de cette loi aux faces opposées d’'un cube
élémentaire et en considérant le flux a travers le cube, conduit 4 I’expression suivante,
connue sous le nom de seconde loi de Fick:
dC/dt = D . (d2C/dx?)
ol t est le temps.
Si I'on fait I'hypothése que le coefficient de diffusion est constant, la solution
de I’équation précédente est d’aprés Crank [15]:

(C-Cg)/(Cg-Cy) = erfc(x/z(bt)lﬁ) - exp [hx + h2.Dtl.erfc(x/2(Dt)1/2 + h(Dt)1/2)

ou Co : concentration en carbone du métal de base,
Cg : potentiel carbone de ’atmosphére,
C : concentration en carbone 3 la distance x de la surface,
t : temps en seconde, '

h :o{/D (cm™1) aveccoefficient de transfert en surface, 3 9
erfc(z)= 1 - erf(z), avec erf(z) la fonction erreur de Gauss = —2— / e ? dé
o <

(On en trouvera une démonstration dans I'annexe de Particle de Kaczala, Peugeot et
Meynet [17]).

Si I’on considére que le transfert gaz-métal & travers la surface est trés rapide,
la teneur en carbone A la surface peut étre assimilée au potentiel carbone de

Patmosphére et I’'équation précédente se réduire a:

(C - Cp)/(Cg - Cyp) = erfc(x/2(Dt)1/3)

C’est dans cette équation que la plupart des relations empiriques trouvent leur
origine, On peut constater que pour une concentration initiale nulle, le seul paramétre
impliqué est le rapport sans dimension x/2(Dt)!/2, il s’en suit les "régles" suivantes:

- La distance a la surface pour laquelle on obtient une concentration donnée,
est proportionnelle 2 la racine carrée de la durée de traitement,

- La durée nécessaire pour obtenir une concentration fixée a2 une profondeur
donnée est proportionnelle au carré de la distance et inversement proportionnelle au

coefficient de diffusion.
En réalité le coefficient de diffusion n’est pas constant, il varie avec la

concentration et les solutions de I’équation de diffusion donnée plus haut ne sauraient

étre utilisées en pratique que comme méthode d’approximation.
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Smith [18] et Wells [19] ont montré tous deux que la diffusivité du carbone
dans P'austénite croit rapidement avec la concentration en carbone. Smith indique de
plus qu'une partie de cet accroissement peut é&tre attribuée 4 la dépendance du
coefficient- d’activité () du carbone dans I'austénite avec la concentration suivant la
relation:

D = Di (1 + Cdln ¥ /dC)

ou C est la concentration en % massique et § = a,/qC ou q est un paramétre
représentant I’effet des éléments d’alliage.

La figure 6 montre que l'introduction de ce terme conduit & une diffusivité

pratiquement indépendante de la concentration atomique.

gk107

A:x.:1
1 B:x=1+c(din8/dc)

C: x=3(1+dlnz/dc)
6
5|~
L
3
2-—

%sC

1 { |- ] | |

0 02 04 06 08 1

Figure ©: Relation entre la diffusivité et la concentration en carbone a 1000°C,
influence de la variation d'activité (d’aprés [18]).

En poussant plus loin 'analyse, Asimov [20] obtient:
D = A expl- A G/RT + K|.(1 + dIn¥ /dInC)
o K est un paramétre correspondant i I'augmentation du paramétre cristallin

de I"austénite en fonction de la teneur en carbone et de la température, A est une

constante et G, I'énergie d’activation de la diffusion.
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En utilisant cette approche Collin et col. (cités par [11]) obtiennent une
relation décrivant la variation du coefficient de diffusion du carbone dans [‘austénite

en fonction de la teneur en carbone et de la température:

D = 1.43 exp[-19900/T] . exp[2.42.10-3. C . exp(6790/T)] / (1-0.232C)

Ill. Critéres d'obtention de la structure.
III.1 Epaisseur.

La profondeur de cémentation est définie, par convention, par la profondeur a
laquelle on obtient une dureté donnée de S50HV (NF A04-209). Cette profondeur
dépend essentiellement de la teneur en carbone et du degré de transformation en
martensite, ces paramétres étant liés par les lois décrites par Brisson [21] relatives A la

dureté aprés trempe.
IXI.2 Oxydation superficielle.

Ce phénoméne est di a la réaction de ['atmosphére avec certains éléments
d’alliage tels que chrome ou manganése A forte affinité pour I'oxygéne. Ces éléments
oxydés ne peuvent plus jouer leur role sur la trempabilité superficielle [22], il s’en
suit une formation de microstructures perlitiques ou bainitiques en surface.

Cette oxydation, localisée sur quelques dizaines de microns, modifie la tenue en
fatigue car elle affecte sensiblement la distribution des contraintes résiduelles de
surface prépondérantes pour la tenue en fatigue [23] comme nous le verrons par la
suite. L'oxydation superficielle peut é&tre évitée de différentes maniéres :

- par grenaillage [2],

- par traitement thermochimique sous pression réduite [24],

- en modifiant l1a composition chimique de I’acier par réduction de la
teneur en éléments oxydables [23],

- ou en éliminant la zone oxydée par rectification [22].
IXI.3 Enrichissement en carbone.
Le gradient de concentration, obtenu par la cémentation, entre coeur et couche

est d’autant plus accentué que le métal de base est pauvre en carbone. Généralement,

les aciers pour cémentation ont une teneur en carbone inférieure 4 0.25 % [5]
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L'élévation de la concentration se traduit par la diminution des températures de
transformation 2 I'équilibre, par l'abaissement des températures de début et fin de
transformation martensitique (Ms et Md) et le décalage les courbes TTT vers la droite
[5]. Le but recherché en cémentation est I'obtention d’une couche martensitique,
obtenue aprés durcissement par trempe suivie de revenu, contenant au plus 25 %
d’austénite retenue [25]. La relation entre le taux d’austénite retenue et la teneur en

carbone est montrée figure 7.

%) .

.
“© . Courbe Caicuite

[} i 05 . 1.0 Cordone i%}

Figure 1: Taux d’austénite résiduelle en fonction du péurcentage de carbone [14].

La dureté de la martensite croit avec la concentration en carbone en solution

d’insertion comme on peut le constater sur la figure 8.

Dureté Rockwell C

70
© : ] L3
4 G 7l 7 A -
) V__/%D /3 7
ol: 7/ | A o /S
- . A — o '
99,9 % martensite 95 % martensite 90 % martensite 80 % martensite 50 % martensite
20 1 1 1 1 | 1 ) 1 i [l 1 1 1

0 020 040 060 0 0,2 040 060 0 020 040 0,60 0 020 040 0,60 0 020 0,40 0,60
) carbone %

Figure 8: Dureté de la martensite en fonction de la teneur en carbone [14].
Une quantité notable de carbures peut cependant é&tre présente pour les teneurs en

carbone élevées. Du point de vue mécanique on cherche A éviter la présence de

carbures, il est néammoins toléré la présence de quelques nodules de cémentite.
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IXI.4 Carbures.

Les carbures apparaissent dans la couche cémentée lorsque la ligne ACm du
diagramme d’équilibre est franchie. Les paramétres essentiels sont donc la composition
du métal de base ainsi que la teneur en carbone mais aussi le temps de maintien a la
température avant trempe. Une expression de Acm permet d’évaluer le risque
d’apparition des carbures [26.27,28] :

ACm = 4798,6/Pn [(1-19,6 C)/(1 + u) C]
avec ACm : température de début de précipitation des carbures
C : teneur en carbone
U= (0,15 + 0,033 Si) Si - 0,0365 Mn - (0,13 - 0,0055 Cr) Cr
+ (0,03 + 0,00365 Ni) Ni - (0,025 + 0,01 Mo) Mo
- (0,03 + 0,02 Al) Al - (0,016 + 0,014 Cu) Cu
-(0,22-0,01 V) V.
Cette relation permet de s’affranchir d’autres paramétres tels que la vitesse de

refroidissement ou encore la température du milieu de trempe.
IV. Microstructure.

Outre les constituants indésirables (carbures, oxydes, ...) décrits plus haut, la
couche cémentée-trempée peut présenter les constituants martensite, austénite résiduelle

(ou retenue), bainite dont les propriétés sont les suivantes :
IV.1 Austénite résiduelle.

La présence d’austénite résiduelle provient du fait que Ia couche est trop
chargée en éléments qui abaissent la température de transformation martensitique (Cr,
Ni, Mn, N) ou d’une stabilisation de I'austénite au cours du cycle de trempe [5] Ceci
a été mis en évidence par Koistinen et Marburger [29] qui, en présence uniquement
de martensite et d’austénite, prévoient la fraction volumique d’austénite résiduelle par

la relation :

Fys = exp [-1,1 1072 (Ms - Tq)]
ou Ms est la température de début de transformation martensitique et Tq la
température du milieu de trempe. Ms peut étre calculée, par exemple, par la relation de
Steven et Haynes [30], complétée par Haynes [31] puis par Parrish [32] :
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Ms = 561 - 474C - 33Ms - 17Cr - 17Ni - 21Mo + CP
ou CP est la correction de Parrish A effectuer lorsque la teneur en carbone dépasse
0,5% (figure 9). '

‘uinfion tocorrect Ms T°
derived from Steven andHaynes
relation (°C) /

/
/incompletely austenitised

160

steels with

11%(Cr+ M steels treated from
a0 SN s R 1005 (30)
steels with
L >11%(Cr+Mo) /
80r —— Haynes
- ——Parrish

40

- fully austenised steels
M e

05 07 09 11

Figure 9 : facteur de correction de Parrish en fonction de la teneur en carbore.

Dans le cas de teneurs en carbone comprises entre 0,6 et 0,8 %, la température
de trempe a peu d’influence sur la teneur en austénite résiduelle dans le domaine de
température allant de 340 a3 900°C. Pour des teneurs en carbone plus élevées (1 %),
Convert [22] note une différence d'environ 8 % entre 840 et 900°C. Ceci est le reflet
d’une modification de composition chimique de [I'austénite avant trempe par
précipitation de carbures.

La relation de Koistinen et Marburger est prévue pour des trempes rapides
d’aciers. Pour des refroidissements plus lents, Meyzaud et Sauzay [33] ont établi une

relation déduite de celle de Koistinen et Marburger en introduisant la durée de
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refroidissement entre 700 et 300 °C (partie généralement linéaire de la courbe de

refroidissement).

¥ = - x) lexp - 1,1 10-2 (M’s - 20) (1-p)]
avec p = 0,41 [1 - exp(-0,03 At 700 o)1

Ou x représente si il y a lieu la fraction d’un constituant formé avant la
martensite et M’s la température a laquelle commence la transformation martensitique

de P'austénite restante.

Nous venons de voir le processus de formation de I'austénite ainsi qu’une
méthode de prévision de la fraction volumique d'austénite A partir des données du
traitement. Pour le dosage expérimental du taux d'austénite, trois techniques sont
proposées dans la bibliographie [34] :

1. dosage micrographique : Halraken [35] cité par [34] fait 'hypothése
que la fraction d’austénite interceptée par une droite passant au hasard 3 travers un
agrégat, fournit une estimation du pourcentage en volume.

2. dosage radiocristallographique : c’est une méthode semi-quantitative
qui part du principe que l'intensité de diffraction d’'une phase dans un mélange est
proportionnelle i3 la fraction volumique de cette méme phase, le coefficient de
proportionnalité dépendant de la nature du cristal analysé.

3. analyse dilatométrique : Duval [36] cité par [34] suppose que le
coefficient de dilatation du meétal obéit 2 une loi des mélanges en fonction des

coefficients de dilatation de chaque phase et de leurs quantités respectives.
IV.2 Bainite.
IV.21 Bainite supérieure.

Du point de vue micrographique, la bainite supérieure a un aspect ramifié
"granulaire” aux contours mal définis. La microscopie electronique montre qu’elle est en
fait constituée d’un agrégat de ferrite et de carbures enrobant des plages d’austénite
stabilisée [37]. La nucléation de la ferrite se fait essentiellement aux joints de grains
austénitiques et donne lieu a4 des lattes légérement désorientées les unes par rapport aux
autres. On observe une sursaturation de la ferrite d’autant plus accentuée que I’austénite
initiale est riche en carbone ainsi qu’une rétention d’austénite localisée généralement
entre les lattes de ferrite [38]. Dans ces zones austénitiques chargées en carbone, il y a
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précipitation de carbures qui prennent naissance le long des grains entre deux lattes
voisines de ferrite.

~ Avec laccroissement de la teneur en carbone ou la diminution de la
température de transformation, la largeur des lattes ferritiques décroit et par
conséquent la quantité de carbures précipités. Pour certaines compositions et vitesses de
refroidissement, le carbone de I'austénite enrichie ne précipite pas entiérement mais
reste en solution dans I'austénite résiduelle ou dans la martensite [39]). La bainite
supérieure contient une grande densité de dislocations. Les carbures mis en évidence
dans ce constituant sont toujours de type cémentite. Aucun travail ne porte sur I’aspect

cristallographique de la bainite supérieure contenant des carbures alliés.
1V.22 Bainite inférieure.

La bainite inférieure se présente sous forme d’aiguilles trés fines 2 I'intérieur
desquelles les carbures sont alignés 4 environ 60° sur la direction de croissance des
aiguilles de ferrite [37]. Dans ce cas, la nucléation se produit aux joints de grains
austénitiques mais peut se faire, de fagon moins fréquente, A I'intérieur des grains. La
ferrite parait se former par cisaillement et il a été montré que la premiére latte de
bainite inférieure 4 se former est sursaturée en carbone avec un taux supérieur a celui
de la bainite supérieure [38], la croissance s’accompagnant alors d’une précipitation de
carbures [40]. La morphologie des carbures est totalement différente de celle de la
bainite supérieure dans la mesure ou ils se forment a ’intérieur des lattes de ferrite. De
plus, il n’existe pas de preuves que la finesse de la ferrite soit responsable de la
morphologie de ces carbures. Il est probable, en effet, que la précipitation a l'intérieur
d'une méme phase se produise pendant la croissance des lattes et induise la formation

d’une quantité considérable de dislocations dans la ferrite [41].
1V.23 Cinétique de formation.

Les différentes études sur la cinétique de formation de la bainite reposent sur la
mesure de résistivité ou sur des techniques de microscopie a4 haute température. Il est
généralement admis que pour des teneurs en carbone supérieures 4 0.5 %, il existe une
discontinuité dans la réaction 2 la température de 350 °C. Au dessus de 350 °C, c'est la
bainite supérieure qui se forme alors qu’en dessous c’est la bainite inférieure. Radcliffe
[42] a montré que les énergies d’activation pour la formation de la bainite supérieure
et inférieure sont i corréler a la diffusion du carbone respectivement dans I'austénite et

la ferrite.
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Pour des aciers a faibles teneurs en carbone, le passage de bainite supérieure a
inférieure se produit i une température supérieure A 350 °C, cette température
fluctuant avec la teneur en carbone. Cette variation est montrée figure 10 (d’aprés
[39]) sur laquelle a été portée une extrapolation de la ligne Acm. Lorsqu'il y a
franchissement de la ligne Acm, la température de transformation décroit rapidement

puis se stabilise. -
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Figure 10 : £ ffet de la teneur en carbone sur la transformation de bainite supérieure
en bainite inférieure [39].

V. Propriétés mécaniques.

V.1l Dureté.

L’augmentation locale de dureté est le but essentiel de la cémentation, elle
résulte d’un enrichissement en carbone d'une part et de la formation de martensite
d’autre part, ces deux paramétres étant étroitement liés [29]. Wyss [43] a construit

un abaque permettant de prévoir le profil de dureté dans une couche cémentée
(Figurell). )
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Figure 11 : Détermination du profil de dureté dans la couche cémentée (d) & partir
du profil de dureté dans une éprouvette Jominy (a) et du profil de carbone dans la
couche cémentée (c) pour le cas d'une trempe a Uhuile d’un cylindre de 35 mm de
diamétre (d) avec une sévérité de trempe H = 0.35 (d’aprées [44]). .

V.2 Origine des contraintes résiduelles.

L’origine des contraintes résiduelies peut provenir d’'un changement de structure

lors du traitement thermique lié 4 la transformation austénite-martensite.

La transformation austénite-martensite introduit des contraintes car le réseau de
la martensite est un réseau cubique centré (celui de la ferrite) qui est distordu par
I'insertion d’atomes de carbone (tétragonal centré car la distorsion se fait dans une seule
direction [44]). Cette transformation est illustrée par la figure 12 qui donne la
correspondance des interstices pouvant &tre occupés par le carbone dans la maille de
I'austénite (CFC) et dans la maille de martensite.i
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O atome de fer
@ atome de carbone

déplacement des atomes de fer

[]
: 1
[
l‘[

(a) austénite

‘interstice dans un systéme cubique faces centrées

O interstice commun aux systémes cubique faces centrées et cubique centré

Figure 12: Transformation austénite-martensite (d’aprés [44] ).

V.3 Contraintes résiduelles propres a chaque phase.

Les contraintes résiduelles propres 4 la martensite et l'austénite mesurées par
Beumelburg [2] pour des teneurs en austénite résiduelle variant de 5 2 50 % montrent
que pour la martensite ces contraintes propres varient d’un état de compression vers
zéro alors que celles de l'austénite varient de traction vers zéro (Figure 13) lorsque la

teneur en austénite croit.
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Figure 13: Influence dé l'austénite résiduelle et de la teneur en carbone superficielle
sur les contraintes propres de la martensite et de I'austénite et sur les macrocontraintes
(d'aprés [2]).

V.4 Influence de ll'austénite résiduelle sur les
proprietés mécaniques.

Pour Wyszkowski [1], la présence dans une couche de l'austénite résiduelle a
une teneur pouvant atteindre 50 % n’exerce pas d’influence nuisible sur les propriétés
mécaniques (résistance, plasticité, endurance, résistance i la fissuration superficielle).
La modification des propriétés accompagnant la diminution de la fraction volumique
d’austénite résiduelle dépend du type d’acier et du traitement thermique. De plus
Lesage [45] montre que l'effet de I'austénite résiduelle sur la durée de vie des piéces
soumises 4 la fatigue dépend du niveau de contraintes appliquées. L’influence néfaste
d’un traitement par le froid sur les propriétés mécaniques s'explique par un
accroissemexit considérable du nombre de microfissures et par un changement de
répartition des contraintes internes du premier ordre. Ceci peut étre relié 4 une
diminution du taux d’austénite résiduelle par transformation martensitique. Pour
Beumelburg [2], la présence d’austénite résiduelle favorise la formation et la croissance
de macrocriques 3 partir de microcriques superficielles en nombre élevé par
I'application de contraintes extérieures favorisant la transformation de ['austénite
résiduelle sur le front de propagation des criques. Les microcriques apparaissent aux
joints des plaquettes de martensite et d’austénite, et des plaquettes de martensite entre

elles mais jamais dans Pausténite résiduelle [2]
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V.5 Effet 4d'un revenu.

Dans le cas des traitements thermochimiques de surface, le revenu modifie peu
la limite de fatigue, on constate cependant un effet légérement favorable pour la

cémentation. Ce fait est 3 rapprocher a I'effet d’'un revenu sur la tenacité des aciers

cémentés [46].

VL. Conclusions.

Les traitements thermochimiques superficiels tels que la cémentation ont pour
but I'obtention d’une dureté élevée en surface jointe 2 une tenacité et 4 une ductilité
importantes 2 coeur. Ceci confére 3 la piéce cémentée une bonne résistance a I'usure
ainsi qu'une augmentation de la limite d’endurance. Les phénoménes essentiels résident
dans la modification d'une couche superficielle de la piéce traitée liée a I'apport
d’éléments durcissants (carbone) et 3 la présence de la structure martensitique.

. Ce chapitre est une synthése de ces différents phénoménes ainsi qu'une
présentation des propriétés microstructurales et mécaniques que nous développerons
dans le chapitre III. Les prochains chapitres traiteront de I'évolution dé ces propriétés
lorsque la piéce est soumise A des efforts de fatigue par flexion trois points.
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CHAPITRE 1

Modele simplifié de prévision
des contraintes résiduelles
dans les couches traitées superficiellement :
Application a la carbonitruration et a la cémentation
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I. Introduction.

Les microdéformations et les contraintes résiduelles qui accompagnent le
processus de trempe peuvent se traduire par des tapures. Il est donc important pour le
concepteur de maitriser les paramétres de trempe. On congoit aisément I'importance
et 'intérét des développements de codes de calcul prenant en compte I'ensemble du
processus d’apparition des contraintes résiduelles.

Pour les traitements suivis de trempe mettant en jeu des gradients de
concentration en atomes interstitiels dans la section des piéces, l'apparition des
contraintes résiduelles est essentiellement le résultat de déformations hétérogénes
provenant des différences de changement de volume consécutives aux changements de
phases lors de la trempe [1.2]. Pour les aciers cémentés ou carbonitrurés, les
contraintes résiduelles générées dans la couche sont principalement des contraintes de
compression dont I'effet bénéfique sur la résistance A la fatigue a été démontré par
de nombreux auteurs [3.4.5,5].

Déterminer les traitements qui permettront d’optimiser !’intensité et la
répartition des contraintes a travers la couche, et développer des techniques de calcul
de prévision des contraintes susceptibles d’apparaitre au cours de la trempe, sont des
objectifs que nombre d’équipes francaises et étrangéres s’efforcent d’atteindre. En
particulier, les codes de calcul développés récemment, par exemple par le CETIM
[7] ou par [8], prennent en compte les paramétres tant mécaniques que thermiques
et métallurgiques. Ces codes de calcul complexes restent d’un usage limité parcequ’ils
nécessitent la connaisance d’un grand nombre de données tant métallurgiques que
physiques ou chimiques. Nous allons montrer par une méthode simplifiée, appliquée 2
deux traitements mettant en jeu un gradient de concentration en atomes interstitiels,
qu’il est possible d’évaluer ’état de contraintes.

L’intérét de cette étude est de montrer qu’il est possible, par une approche
originale, de s’affranchir de 1la connaissance de certaines caractéristiques
métallurgiques ou thermiques nécessaires 4 ['utilisation des codes de calcul des
contraintes résiduelles, qui nécessitent la prise en compte de la plasticité de
transformation, de la variation du coefficient de dilatation de chacune des phases
avec la température... L’hypothése retenue est de considérer ici que les déformation;
plastiques induites au cours de la trempe sont négligeables. Aprés le traitement, la
piéce reste dans un état de déformation élastique provenant des variations relatives de
volume associées aux transformations de phases en fonction des concentrations locales
en atomes interstitiels. L’état obtenu aprés le traitement de surface suivi de la trempe

est comparé i I'état qui serait obtenu aprés refroidissement trés lent. Ce choix
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constitue I'originalité de ce modéle par rapport aux travaux de Buehler et Rose, de
Murry ainsi que ceux du CETIM qui font référence 2 I'état austénitisé.

Dans la premiére partie de cette étude, nous décrivons le mode de calcul des
variations locales de volume lors des transformations de phases. Nous montrons, dans
une deuxiéme partie, comment peuvent &tre estimées les contraintes résiduelles qui en
résultent pour deux géométries simples en tenant compte de I'impossibilité pour les
éléments de volume de la couche de se déformer totalement librement :

-un DISQUE découpé en tranches successives pour lesquelles on peut
considérer un état de contraintes planes. La contrainte est constante dans chaque
élément et le coeur équilibre 'ensemble.

~-un CYLINDRE suffisamment long pour étre considéré dans un état
de déformation plane. La déformation ne dépendant alors que du rayon.

Dans une troisiéme paftie, nous appliquons le modéle de calcul A deux
traitements thermochimiques, cémentation et carbonitruration. Les contraintes
mesurées sont trés correctement estimées par le modéle présenté ce qui justifie les
hypothéses. Il en résulte que ce sont bien les variations relatives de volume dues aux
changements de phases dans la couche qui gouvernent de fagon prépondérante
Papparition des contraintes résiduelles du moins pour le cas particulier des aciers

traités par cémentation et carbonitruration.

ll. Estimation des variations de volume locales.

La variation relative de volume locale d'un élément de matiére pris isolément

est calculée par comparaison entre le volume élémentaire obtenu aprés le traitement
de surface suivi de la trempe (Vo) et un volume élémentaire de référence (V). Cet

état de référence est choisi comme 1’état d’équilibre qui serait obtenu aprés le méme

traitement suivi d’un refroidissement trés lent. Elle s’écrit donc :

AV /V = (V.-V} /V, (1)

Les volumes Vyp et Vg sont évalués pour chaque élément de matiére a partir

des concentrations en atomes interstitiels (carbone et/ou azote) des phases en
présence.

Aprés refroidissement trés lent, Pacier est constitué de ferrite (F) et de
carbures (FeyC) avec éventuellement présence de nitrures (par exemple Fe,N) dans le

cas ol le traitement se fait avec apport d’azote. On peut donc écrire ;

V, = V(F + carbures et/ou nitrures) (2

-31-




Aprés trempe et suivant la vitesse de refroidissement, I’acier peut présenter

deux constitutions différentes :
- martensite (M) + austénite résiduelle (A),
- martensite (M) + austénite résiduelle (A) + bainite (B).

De plus, si la limite de solubilité LS en carbone et/ou azote est dépassée
pendant ['étape d’enrichissement, on observe la formation de carbures et/ou de
nitrures, notés (C,N) dans la suite et dont il faut tenir compte. En admettant que le
volume Vg peut s’exprimer par une relation linéaire additive ("loi des mélanges”), sa

forme la plus compléte s’écrit :

Vi = F .V + FoV, + FaVy + Fo o Voy (3)
ou les Fi représentent les fractions volumiques et les Vi les volumes spécifiques des
différentes phases.

II.1 Estimation des volumes spécifiques.

Le tableau I donne les valeurs des volumes spécifiques de la ferrite en
présence de carbures et/ou nitrures, de la martensite V), et de l'austénite V,, en
présence de carbone ou d’azote.

Dans le cas ou carbone et azote sont présents simultanément, une estimation
des volumes spécifiques est également donnée en négligeant une possible interaction
entre les atomes interstitiels. Les estimations des volumes spécifiques rapportés 4 un
atome de fer sont effectuées 4 partir des données de Jack [9] et Convert [2] Cet

N représentent ici les concentrations pondérales en carbone et azote respectivement.

Phase ou Ferrite avec Austénite Martensite
constituant C et/ou N
, £(C) a = 3.572 + 0.033 C = 2.8664 - 0.013 C
Paraméetre = 2,8664 + 0.116 C
de
maille (A) a = 3.572 + 0.0312 N = 2.8664 - 0.0072 N
£(N) - = 2.8664 + 0.097 N
Volume £(C) 11;786 + 0,163 C 11.394 + 0.3155 C 11.775 + 0.37 C
atomique
(A3 £(N) 11.786 + 0.319 N 11.394 + 0.2985 N 11.775 + 0.34 N
Volume atomique 11.786 + 0.163 * 11.3%4 + 0.3155 * 11.775 + 0.37 *
(A3) £ (CetN) (C+ 1.92 N ) ( C+ 0.946 N ) { C+ 0.919 ¥ )

Tableau | : volumes spécifiques calculés d’apres [9] et [2] rapportés

a un atome de fer.
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Le volume spécifique de la bainite Vp dépend du degré de sursaturation en

carbone de la ferrite et correspond A une valeur comprise entre celui de la martensite
et celui de la ferrite en présence de carbures et/ou nitrures. On peut écrire en

premiére approximation :
Vg = (Vu+Vo) /2 )

Le calcul du volume Vg N doit étre adapté au cas particulier étudié, c’est a

dire aux carbures ou nitrures effectivement présents. On trouve des valeurs dans la
bibliographie [9], par exemple :

V(FeyC) = 12.873 A%, V(Fe,N) = 13.668 A3 (5)

II.2 Estimation des fractions volumiques.

Les fractions volumiques peuvent étre calculées par résolution du systéme

d’équations suivant :

a) Fy+F, +Fyg+F =1 (6)

b) En présence uniquement d’austénite et de martensite
(soit F,+Fy,=1), la relation de Koistinen et Marburger [10] donne F,:

F, = exp {-1.110-2 (M, - T.)} Q)

ou Mg est la température de début de transformation martensitique et TQ la

température du milieu de trempe. Mg est calculée par la relation de Steven et Haynes

[11], complétée par Haynes [12] puis Parrish [13] :

Mg = 561 - 474C - 33Mna - 17Cr - 17Ni - 21Mo + CP (8)

ou CP est la correction de Parrish a4 effectuer lorsque la teneur en carbone
dépasse 0.5% (Figure 1). &
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Figure 1 : Facteur de correction de Parrish modi fié en fonction

de la teneur en carbone.

La relation (8) est utilisable pour la cémentation. Dans le cas de la
carbonitruration, Lesage [14] a proposé une relation qui prend en compte la

présence d’azote.

En présence d’autres constituants, (B) et (C,N), qui restent en proportion
faible, on peut admettre que le rapport des fractions volumiques d’austénite et de
martensite, données par la relation de Koistinen et Marburger, reste sensiblement

identique.

¢) Il n’apparait de carbures ou de nitrures que si la limite de solubilité
LS en carbone et azote est dépassée. A titre d’exemple, dans le cas de la
carbonitruration, seule la précipitation de carbures a été observée [14] et peut

s’exprimer, si (C + N) > LS, par:

Fox = [(C+N) - LS] / [6.67 - LS] o)
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On peut avoir une valeur approchée de LS par la ligne Acm du diagramme
fer-cémentite, cette valeur devant étre modifiée en présence d’éléments d’alliages tels
que Cr, Mn ... [15].

d) Pour la détermination de Fg, une des voies possibles est fondée sur

les mesures de microdureté, en admettant que la valeur de la dureté globale mesurée

expérimentalement HVexp suit une loi linéaire additive :

HVexp = F.HV, + F,.HV, + F;.HV + F.HV (10)

les microduretés HVi des différentes phases étant estimées comme suit :

* 12 dureté de la martensite HYV), dépend essentiellement, pour les aciers

faiblement alliés, de la teneur en carbone [16]. Lesage a étendu cette relation dans

le cas de présence simultanée de carbone et d’azote [14].
* 1a dureté de l'austénite HV, varie peu avec la composition. Voisine de
A

200Hy pour les aciers non alliés, elle est estimée a2 250Hy pour les aciers de

carbonitruration.
* La dureté de la bainite HVp dépend des éléments d’alliage et de la vitesse

de refroidissement Vy ainsi que du degré de sursaturation de la ferrite. Brisson et al

[17] proposent 1a relation suivante :

HV; = A + B . logV, (11)
A = -323 + 185C + 330Si + 153Mn + 65Ni + 144Cr + 191Mo
B = 89 + 53C - 55Si - 22Mn - 20Ni - 20Cr - 33Mo

* On trouve dans la bibliographie les valeurs des duretés des différents
carbures et nitrures susceptibles d’étre rencontrés. Par exemple, elle est de 800 Hy

pour la cémentite.

Ill. Modeles de calcul des contraintes résiduelles.

Deux modéles de calcul de contraintes se rapportant a3 deux géométries
simples sont développés :
* cas d’un disque plein,

* cas d’un cylindre.
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Pour l'étude de I'équilibre de chacune de ces géométries, un découpage en
éléments simples est d’abord effectué. La variation relative de volume de ces éléments
est calculée comme indiqué précédemment. Les interactions entre éléments voisins se
traitent alors ;implement comme un probléme de dilatation différentielle responsable

de I"apparition des contraintes résiduelles.
III.1 Cas d'un disque.
11111 Schématisation du disque.

Le disque de hauteur H, qui n’est soumis a aucune contrainte avant le
traitement de surface, est modélisé par 2 fois n tranches cylindriques d’épaisseur e,
représentant la couche traitée, placées de part et d’autre d’un disque central
d’épaisseur h (Figure 2). On peut admettre que chaque tranche ainsi que le disque

central est isotrope et de composition homogéne.

Z4
H=h+2.ne
ol
! A
0 — Y
- - X? — Y
. v
= iz1an
’ | 8 2R .

Figure 2 : Schématisation du disque complet.
II1.12 Répartition des contraintes dans une tranche.
Considérons un disque mince plan : soit une des tranches, soit le disque

central. On peut admettre que les contraintes sont planes avec G—R et G;; ne dépendant

pas de O et avec z'ggnulle. Le calcul des contraintes se raméne 4 un probléme
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d*élasticité plane en coordonnées polaires présentant une symétrie d’axe z. Les forces
de volume étant nulles, on recherche la fonction d’Airy \P(r) qui ne dépend que du
rayon r et s'écrit :
Y(r) = A.logr + B.rtlogr + Cr? + D (12)
Les contraintes sont définies par :
Ggr = (1/r).d¥/dr = A/r? + B.(1 + 2.logr) + 2.C
Op = d2¥/dr? = -A/r? + B.(3 + 2.logr) + 2.C (13)

Pour un disque plein, les conditions aux limites 4 r = 0 imposent A et B
nulles. Le seul champ de contraintes répondant 3 une distribution symétrique par
rapport 3 I'axe z correspond A des contraintes constantes :

Oq = ¢ = constante notée O

Le disque subit une traction (ou compression) uniforine dans toutes les

directions de son plan. L’application de la loi de Hooke généralisée donne les

composantes du tenseur des déformations (avec ng= 0):

er=(1/E).(-cr- V.0g)=(1-v). 0/E

€g=(1/E).(0g-v.0,)=(1-v). 0/E

(14)
g, =-(v/E).(0, + 0'e)=_-2.u_. c/E

II1.13 Equilibre du disque complet.

Chaque disque est soumis 3 un champ de contraintes noté Wi, pour la tranche
d’indice i1 (i variant de 1 4 n) et G:; pour le disque central. L’équilibre du disque
complet s’obtient par application du principe des travaux virtuels. En ’absence de

toute liaison et force extérieure, ce principe conduit a :

2 Z;m Oje + GOGch = 0 (15)

II1.14 Relation avec les variations de volume.

Chaque tranche étant considérée homogéne et isotrope, les transformations
métallurgiques consécutives au traitement thermique entraineraient, si cette tranche
était complétement indépendante de ses voisines, une variation relative de volume

AV/V= 3.(AR/R) (16)
qui a été déterminée au paragraphe précédent. Les contraintes résiduelles apparaissent
car ces variations de volume sont partiellement entravées par les éléments voisins (les

variations de volume selon z sont libres).
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En admettant que le disque complet reste un cylindre aprés traitement, la

variation relative de l'aire de sa base s’écrit algébriquement :
AS/S = (2/3). AV/V + (& + &) (17)

c’est A dire,

pour la tranche i, AS/S = (2/3)(AV/V)E + 2(1-Y) Oi/E

et le disque central, AS/S = (2/3).(AV/V)e + 2(1-Y)Oc/E
ou E est le module d’Young et \) le coefficient de Poisson.

La résolution du systéme constitué de ces (n+l1) équations et de I’équation
d’équilibre précédemment écrite est aisée si on calcul au préalable les quantités Si ;
Si = (67 -0c) = (E/3.(1-V)}.{(AV/V)c-(AV/V)i} (18)
d’ou I'on tire :
Cc=-(2e/H.2Z, . Si
Gi=si+lc i=lan (19)

III.2 Cas d'un cylindre.
II1.21 Schématisation et hypothéses.

Le cylindre, qui n’est soumis A aucune contrainte avant le traitement, a
comme rayon extérieur Re. La couche traitée s’étend jusqu'au rayon Ri. La longueur
L est suffisamment importante pour que ['étude de I'équilibre d’une tranche
d’épaisseur e se raméne A un probléme d’élasticité plane en coordonnées polaires. Les

déformations sont planes (8z=0).
I11.22 Déformations.

Le champ de déplacement se réduit 4 sa composante radiale U=U(r). Comme
-le volume élémentaire de matiére est considéré isotrope, les transformations
métallurgiques entrainent, comme pour le disque, une variation relative de volume ne
dépendant que du rayon r soit : AV/V (r). Cela se traduit par une dilatation ou un
retrait en chaque point qui' peut s’écrire :
f(r) = (1/3).4v/V(r) (20)
Dans ces conditions, les relations entre les contraintes et les déformations

s’écrivent (avec XRO = Q) :
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8r=dU/dr=(1/E).{0'r-u(ce-:-cz)}+f(r)
gg= U/r =(1/E).{cy- v(0,+0G,)} + f(r) @

€, = 0 =(1/E).{oz-u(cr+oe))+f(r)

111.23 Détermination des contraintes.

Les contraintes se déduisent du systéme (21) précédent :
o, ={E/(1+v) (1-2v)}.{ (1-v) . dU/dr + v . UIr} -
f(r) . { E/ (1-2v )}

Gy={ E/(1+v) (1-2v) }.{v . dU/dr + (1-v) . Ur} -

(22)
ftr) . { E/ (1-2v )}
o,={v E/(1+v) (1-2v) }.{dUdr+Ur} -
f() . { E/ (1-2v )}
L’équation d’équilibre
d6;/dr + (0 -0g)/r =0 23)

est satisfaite si le champ de déplacement U(r) est une intégrale de I'équation
différentielle :

d2U/dr2 + (1/r).dU/dr - U/r2 = [(1)/(1Y)] . df/dr 4

Cette derniére équation se résoud analytiquement si la fonction f(r) est
connue en fonction de r. Elle peut s’exprimer sous forme d'un polyndme de degré j.

La résolution du probléme complet nécessite I'étude de deux zones :
— la couche traitée @ Ri <r < Re

f(l') = j=0an bj.l'j
U = A/t + Cr 4 ((AV)/(AN)). ] j_qaa (/G4 (25)
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- le coeur 0<r<Ri
f’(r) = constante notée b’y

U=AYr+Cu.r (26)
Les constantes d’intégration A, C, A’ et C’ sont définies par les conditions aux

limites :
a) la contrainte radiale est nulle sur la surface extérieure, 0, r(Re) =0

b) le déplacement est nul sur I'axe du cylindre, w@0)=0

¢) il y a continuité de déplacement et de contrainte entre couche et coeur,
U(RI) = U(Ri) et Ox(Ri) = Og(Ri)

La résolution conduit aux expressions suivantes des contraintes dans la couche

et dans le coeur :

- pour la couche traitée Ri<r <Re 27)

o, ={E/(1- V)} . Z;4 4 4 [{bj/(j+2)} . {Ri*2/ 2 4 (Rei+2; Ri*2)/ R, 2 -

A} ]+ {(E(1-v)}. {b'y/2}. { R¥R,2}.{1- R2/r?} |
Og = {E/(1-V)} . Z;4 5 p [{bj/(j+2)} . {-Rj*2/ r® + (R i+2 -R]}*2)/ R 2-

G+1) . d} ] + {E/(1- v)} . { b'0/2}k. {RZ/R,2} {1+ Ry2/ 2}
G, ={E/(1- V)}. T 5 o [{Dy(+2)} . { 20 . (RI*2- RIJ';‘Z)/ Rg2 -

(+2) . d} ]+ {vE/(1- V). b, . { R¥R,2}

- pour le coeur 0<r<Ri (28)

G = 0'g = {E(1-V)} . T4 5, [ {b/(i+2)} . (Ry*2- Ri*2)/ R2] +

{E/(1- )} . {by/2}.{ RZ/R2-1}

o, ={20 E/(1-v)}. Zi0an [ {b/(+2)} . (RJ*2- Ri*2)/ R 2 ] +

{E/(1- v)}. bly.{v R¥R 21}
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I11.24 Approximation.

Ces expressions relativement complexes des contraintes se simplifient aisément
dans le cas ou I'épaisseur de la couche traitée est mince par rapport au diamétre du

cylindre, c’est 4 dire r voisin de Re et de Ri. Les contraintes s’écrivent alors :

-~ dans la couche traitée Ri<r < Re

Or=0

G = {-E/3(1-Y)} . {(AV/V)r - (AV/V)coeur}
Gz = {-E/3(1Y)} . {(AV/V)r -V.(AV/V)coeur}

(29)
— dans le coeur 0O<r<Ri
! !
o—l,' = G’e =0
0z = {—E/3} . ((AV/V-)’coeur} (30)

IVV. Comparaison prévisions-expériences.

IV.1 Premier exemple: Cas d'un cylindre cémentaé.

IV.11 données.

Cet exemple est tiré de I'étude de Guimier et al [18] qui concerne

I'influence des paramétres de réalisation d’une couche cémentée sur la tenue en

fatigue d'un acier de pignonnerie. Il s’agit d*un acier 20 CD 4 dont la composition est
donnée tableau II.

Composition en % c Mn Cr si Mo Ni S P Cu Al
20 CD 4 0.20} 0.80| 1.29} 0.25} 0.21 0.028| 0.015} 0.23] 0.031
27 CD 4 0.29 0.70] 1.07} 0,30 0.20 0.28

Tableau Il : Composition chimique des aciers étudiés (% poids).
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Les auteurs ont traité des éprouvettes cylindriques de 19 mm de diamétre et

de 120 mm de longueur de fagon A obtenir deux profondeurs de traitement 0.5 mm et

I mm. Dans les deux cas, les contraintes résiduelles sont mesurées dans la couche

cémentée en fonction de la profondeur par diffractométrie des rayons X, le profil de

concentration en carbone est mesuré par spectroscopie d’étincelle. Ce profil est donné

sur la figure 3 & partir de 1a surface extérieure. Le rayon limite de la couche Ri est

défini au point ol la concentration en carbone devient constante, soit respectivement

Teneur en Carbone (%)

0.75

o
un

0.25

8.2 mm et 8.9 mm.

couche 0.5mm

\'\é\:‘.\_\_ 4

| 1 ‘ >

Profondeur (mm) |

F igure 3: Profil de concentration en carbone (cylindres en 20CD4).

IV.12 Contraintes.

Les données suffisent pour calculer comme indiqué plus haut les variations

relatives de volume V/V en fonction de la profondeur, par exemple tous les 0.1 mm.

Pour une meilleure précision et par commodité, une fonction f(r) polyndmiale de

degré 3 a été retenue pour le calcul des contraintes (expressions du § II1.23). Les

valeurs obtenues sont données dans le tableau III.
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COUCHE
20CD 4 1 mm 0.5 mn
d * 100 AV /[ V |=0z [Ozappr| AV/V [~ Oz [Ozappr
(mm) (104 | (MPa)| (MPa)'| (10%) | (mPa)| (MPa)
0 27.71 | 220 | 210 34.57 | 266 | 276
10 39.21 | 288 | 319 42.34 | 349 | 350
20 42.83 | 332 | 354 44.23 | 361 | 368
30 44.48 | 356 | 370 40.18 | 322 | 329
40 44.26 | 361 | 368 32.82 | 255 | 259
50 43.62 | 352 | 361 | 25.45 | 180 | 189
60 41.91 | 332 | 345 18.76 | 119 | 125
70 39.48 | 303 | 322 |
80 35.64 | 268 | 285
90 31.43 | 232 | 245
100 26.85 | 196 | 202
110 24.245| 163 | 177
120 21.671| 138 | 152
130 18.891| 123 | 126

Tableau Il : variation relative de volume, contrainte axiale et contrainte axiale
approchée, calculée a partir des relations (27) et (29), en fonction de la profondeur
pour les cylindres cémentés en 20CD4.

La figure 4 présente pour les deux cas I'évolution de la contrainte axiale0z et
la comparaison avec les points expérimentaux. Bien que le domaine d’incertitude sur
les valeurs expérimentales ne soit pas précisé dans [18], les écarts observés entre
points voisins laissent penser que ce domaine est assez important. Il est intéressant de
signaler que I’évolution des contraintes axiales 0z et circonférentielles 0—9 est
semblable, les valeurs de 0-9 étant systématiquement supérieures de 130 4 150 MPa

aux valeurs de 0 z.
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Contraintes residuelles (MPa)

% 20CD 4 20
-400 - ~400 % % CD 4
. couche 05 mm .,-—l.:-\ couche 1mm
| /'i\l.l « }//— '\EQ'
-300 \ 2300 %, * N
| . \0
-200 n E -200 \r\ :
* \; \’.\ ‘
R y
- 100 pr ! -100 * :
1
b { |
| & {
0 Lt i 1, 9 1 ] L —
0.5 1 1.5 0.5 1 1.5
v * ‘ v Profondeur (mm) -

% valeurs mesurées e valeurs calculees m valeurs calculées appr.

Figure 4 : Evolution des coniraintes axiales calculées et comparaison avec les

valeurs expérimentales pour les cylindres en 20CD4.

Compte tenu des difficultés des mesures des contraintes, surtout prés de la
surface, et des hypothéses posées pour la modélisation, la corrélation entre les valeurs

calculées et expérimentales est tout 4 fait correcte, comme il apparait sur la figure 4.

Les différences constatées au voisinage de la surface proviennent pour la plus
grosse part de la difficulté de mesurer avec précision la teneur en éléments
interstitiels prés de la surface i cause des effets de bord, et de la présence
d’oxydation ou de porosité en surface qui peuvent modifier le champ de contraintes

au voisinage de la surface.
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IV.13 Approximation.

Les valeurs de la contrainte axiale Sz.appr ont été également calculées, selon
les expressions (29) et (30), point par point en fonction de la profondeur et sont aussi

données dans le tableau III. En adoptant comme critére de comparaison :
AGz=[Gz- Qzappr]/ 0 z (1)

on peut vérifier, avec les valeurs de ce tableau, que la valeur moyenne de Aﬁ'z est
de 5.5 et 3% respectivement pour les couches d’épaisseur 1 et 0.5 mm, ce qui eu
égard au gain de simplicité de calcul est tout a fait acceptable.

Enfin, l'examen de la figure 4 montre que les expressions approchées

conduisent elles aussi 3 une bonne prévision des contraintes résiduelles.

VI.2 Deuxiéme exemple: Cas de disques carbonitrurés.
IV.21 Données.

L’acier étudié est un acier 27 CD 4 dont la composition est donnée tableau II.
Les échantillons sont des disques de 25 mm de diamétre et de 5 mm d'épaisseur ayant
subi différents traitements de carbonitruration repérés A, B, C et D, et précisés

figure 5.

A TEMPERATURE (°C) :
2h

, |

v

le

900t f— B
8601--- ! - C

820 {--f—— £ Y
aus tenizing

oil quenching

1254 [ A,B,C,D

2] _ TIME

Figure 5: Différents traitements de carbonitruration A, B, C et D.
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Les couches carbonitrurées ont été caractérisées har la détermination, de la
surface vers le coeur :

- des profils de microdureté obtenus en utilisant un microdurométre Vickers
sous une charge de 200 g,

- des profils de concentration en carbone et azote obtenus par décharge
électroluminescente,

- des profils de distribution des contraintes résiduelles obtenus i I'aide d’un

diffractométre automatique 4 rayons X Seifert.

Ces profils ont été établis par dissolution électrolytique de tranches successives

de matiére d’épaisseur 0.05 mm. Tous ces résultats sont détaillés dans le tableau IV.

Dist.

mm 0 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 035 040 0.45 0.50 0.55
Al10.7 0.7 068 062 0.55 048 043 0.38 0,34> 032 --- 0.30

%C B|055 054 054 053 052 050 048 045 042 040 038 ---
Cl060 060 058 --- 0.56 046 042 039 036 034 032 031
DI058 057 056 054 052 049 045 042 039 036 034 032
AJ068 060 043 026 0.18 0.12 008 004 003 002 --- 0.02

%N Bj026 023 020 0.17 0.5 0.12 010 008 005 004 003 ---
Cl0.63 052 039  --- 0.19 0.13 008 005 004 0.02 0.02 0.01
D060 036 028 023 0.18 014 010 007 004 003 001 O
Al153 95 126 235 241 308 223 117 56 70 -— -2
B |243 282 285 272 271 -— 241 170 185 165 139 -—

MPaC|) 226 246 2717 -—- 327 334 292 293 255 131 38 27
D}255 285 294 292 254 283 281 248 147 147 110 95
A Cmmm non mesurable -——>

Fa B10.1 173 183 16.2 134 11.6 8.9 7.2 5.4 4.6 3.7 _—
Cl18.3 235 23. - 149 12 6.7 6.2 4.7 2.8 1.2 S—
D}16.7 228 237 194 156 122 95 5.8 4.5 3.6 7.6 3.1
A}890 899 910 890 870 810 750 700 640 605 -—- 560

Hv B]897 905 903 902 893 870 830 805 775 750 725 -———
C]922 930 918 -—- 913 880 800 760 715 650 615 600
D }|919 912 923 922 918 900 861 790 750 710 675 650

Tableau 1V : Résultats expérimentaux pour les traitements A, B, C et D.
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IV.22 Contraintes.

Les contraintes résiduelles ont été calculées suivant les relations du paragraphe

I11.14 et sont présentées dans le tableau V avec les contraintes mesurées ainsi que les

variations relatives de volume.

27CD 4 X TRAITEMENTS
B o D
d * 100
() (1) [ (27| (-3 | (19) [ (-29) ] (-3) | (1) | (-2)) | (-3-) | (-1=) | (-2-) | (-3~)
0 4.50 240 153 4.09 252 243 5.55 286 226 5.01 226 255
5 4.37 228 95 4.35 261 282 5.35 267 246 4.46 170 285
10 4.13 204 126 4.57 223 285 5.03 235 277 4.84 208 294
15 4,35 268 235 . 4.82 228 272 5.13 238 292
20 4.53 225 241 4.90 270 271 5.66 297 327 5.32 256 254
25 4.83 274 308 4.75 253 241 5.58 289 334 5.58 255 283
30 3.99 | 189 223 4.52 218 170 4.70 201 292 5.22 247 281
35 3.67 157 117 4.44 196 185 4.36 16f 293 4.84 208 248
40 3.04 89 56 4.26 169 165 3.72 103 255 4.15 239 147
45 2.73 63 70 4.05 143 139 3.17 48 131 3.96 120 147
50 3.79 113 83 2.77 8 38 3.61 86 110
S5 2.28 7 -2 2.58 -10 27 3.41 66 95
coeur 1.57 -53 2.39 -56 2.12 -56 2.12 -62

(1) = AV/V (+10%) | (2) =-Oggicuiee MPA); (3-) =-Omesyrse (MPa)

Tableau V : Variation relative de volume et contrainte en fonction de la
profondeur pour les disques carbonitrurés en 27 CD 4.

La figure 6 donne une comparaison entre les valeurs calculées et mesurées des
contraintes. Quelques écarts sont observés, en particulier 3 proximité immédiate de la
surface,

L'incertitude sur les valeurs expérimentales des contraintes est évaluée
généralement a +/- 5%, et sans doute plus en surface et dans son voisinage immédiat
de par la présence de porosités et des phénomeénes d’oxydation superficielle. De plus,
ces phénoménes rendent difficile la mesure de microdureté en surface. Comme cette
mesure intervient directement dans la détermination des fractions volumiques et par
suite dans le calcul des contraintes, ceci explique la différence entre mesures et
calculs au voisinage immédiat de la surface. Pour le reste, les évolutions générales et
les ordres de grandeur des contraintes prévues sont en bon accord avec les contraintes

mesurées.
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Figure 6 : Evolution des contraintes calculées et comparaison avec les valeurs

expérimentales pour les disques en 27CDA4.
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VIl Conclusions.

Dans cette étude, nous avons développé un modéle simple de prévision des
contraintes résiduelles induites par traitements thermochimiques de cémentation ou
carbonitruration suivis de trempe. Ce modéle prend en compte les variations locales
de volume dues aux transformations métallurgiques. L’originalité du modéle est que
I’état microstructural qui serait obtenu aprés un refroidissement lent est pris comme
état de référence.

Les duretés et fractions volumiques des phases sont mesurées ou calculées
"aprés" le traitement thermique. Ces mesures a posteriori justifient I'utilisation d’un
modéle purement élastique, puisque la plastification de transformation est prise en
compte implicitement dans ces mesures. Appliqué a deux géométries différentes telles
que disque et cylindre, le modéle proposé permet d’estimer avec une bonne précision
les contraintes résiduelles aprés trempe, tant au point de vue de la contrainte
maximale que de la répartition des contraintes 2 fravers la couche durcie. Une
version simplifiée du modeéle est aussi proposée qui conduit 3 des prévisions tout a

fait convenables.
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CHAPITRE il

Role de la microstructure et des contraintes résiduelles
sur la résistance a I'amorcage de fissures de fatigue
d’'aciers durcis superficiellement
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l. Introduction.

Le durcissement superficiel des matériaux métalliques peut étre obtenu par
une grande diversité de procédés mécaniques, thermiques, thermochimiques ou
physico-chimiques. Les buts poursuivis sont principalement 'amélioration de la

résistance a 1'usure et 4 I"oxydation 4 basse ou haute température.

Du point de vue de la résistance 4 la fatigue, seuls sont recherchés les
traitements conduisant 4 un état de contraintes résiduelles de compression au
voisinage de la surface des matériaux. En effet, la superposition de ces contraintes
avec la contrainte appliquée conduit 2 un état de contraintes résultant plus f;vorable

en particulier lors de sollicitations de flexion.

Dans les modéles de prévision du comportement en fatigue d'aciers durcis
superficiellement, deux aspects liés soit aux contraintes résiduelles [1] soit 4 la
microstructure [2] sont pris en compte. L'existence de ces deux approches n’est pas
étonnante puisque contraintes résiduelles et microstructure sont intimement liées [3]

comme nous I'avons mis en évidence dans le chapitre II.

Pour un traitement industriel de carbonitruration, la microstructure de la
couche est essenticllement martensitique, mais suivant les paramétres de
carbonitruration et trempe, une quantité non négligeable d’austénite résiduelle ol
méme de bainite peut étre présente [4] Ainsi, Pintensité, la répartition et méme le
signe des contraintes résiduelles dans la couche et les propriétés mécaniques peuvent

en étre affectées.

La premiére partie de ce chabitre est consacrée A une revue des principaux
traitements conduisant i un état de contraintes résiduelles de compression et de leurs
effets sur la résistance 3 la fatigue ainsi qu’a un rappel des divers modéles de
prévision du comportement en fatigue.

La seconde partie traite du cas particulier d’un acier 27 MC 5 carbonitruré en

phase gazeuse.
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ll. Durcissement superficiel - Résistance 3 la fatigue.

Les valeurs des limites de fatigue obtenues A I'issue des traitements de
durcissement superficiel, traduites sous forme de gain comparativement aux
performances du matériau de base, montrent que la grande majorité des procédés de
durcissement superficiel améliorent ’endurance des piéces. Le tableau I da 2 Jacquot
[5] met bien en évidence 'augmentation de la limite de fatigue de deux fontes GS

suivant la nature du traitement.

Nuance Eprouvettes
des Traitements superficiels
fontes GS - Lisses entaillées
Thermochimique Sursulf 72% | e-ee--
Thermochimique Nitruration gazeuse 68 % 190 %
700/2 | Thermique Chauffage induction
+ trempe superficielle 120 % 240 %
Mécanique Galetage @ |  ----- 230 %
Thermochimique Sursulf 67 %
Thermochimique | Nitruration gazeuse 26 % . 106 %
900/2 | Thermique Chauffage induction '
+ trempe superficielle 43 % 120 %
Mécanique Galetage @ |  ----- 160 %

Tableau | : valeur du gain en pourcentage apporté a la limite de fatigue de fonte
GS étudiées pour divers traitements de durcissement superficiels
(d’aprés Jacquot [5]).

L’action de durcissement superficiel ne peut cependant étre dissociée de celles
des contraintes résiduelles, en effet, dans la majorité des cas, il est admis que les
contraintes résiduelles de compression au voisinage de la surface des piéces

conduisent 2 un état de contrainte favorisant la tenue en fatigue [5] En effet, si I'on
considére que le champ de contraintes résiduelles ( § R) Se superpose directement au

champ de’contraintes appliquées ( §~,), le champ de contraintes résultant ( &~ g) se

trouve alors plus faible au voisinage de la surface ol I'amorgage des fissures est le

plus fréquent en particulier dans le cas de sollicitations de flexion ou la contrainte
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appliquée est maximum en surface. La représentation schématique de ce processus est

montrée sur la figure 1.
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Figure 1: Représentation schématique de la superposition des contraintes

résiduelles et des contraintes appliquées (cas de la flexion).

A la répartition des contraintes résiduelles, Mittemeijer [1] associe une

distribution de la limite de fatigue a travers la piéce. La limite de fatigue est ensuite

déduite du point de tangence entre cette distribution simplifiée de la limite de

fatigue et la droite représentative du champ de contrainte appliquée. L’augmentation

de la limite de fatigue observée lors d’un durcissement superficiel des piéces non

entaillées est ainsi expliquée par cet auteur (Figure 2).
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Figure 2: Représentation schématique de la distribution de limite de fatigue (Sf)

associée aux contraintes résiduelles et de la contrainte appliquée (Sa); détermination

de la limite de fatigue Lf (d'apres [1])

a) pour une éprouvette non entaillée,

b) pour une éprouvette entailllée.




De maniére générale, au gradient de dureté i travers la couche d'un matériau
durci superficiellement cor;espond un gradient de propriétés mécaniques. En
particulier, la limite de fatigue varie avec la dureté [7] De cette constatation
Champin et al [2] tirent un modéle permettant de prévoir la limite de fatigue d’un
acier cémenté. Ce modéle repose sur deux hypothéses :

- la résistance A la fatigue est proportionnelle 2 la résistance a la rupture

(généralement 1/2 pour les aciers traités thermiquement),

- la résistance a la rupture est proportionnelle a la dureté.

C'est A dire qu'a un profil de dureté correspond un profil similaire de résistance en
fatigue a travers la piéce. De maniére analogue A celle de Mittemeijer, Champin
déduit d’'un tel profil un point de tangence avec la droite correspondant 3 la

contrainte appliquée (Figure 3).
AHV

800
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400

200

o

mm

F igure 3 : Limite de fatigue déduite du profil de microdureté
(d’apres Champin [3] ).

Comme Mittemeijer, Champin trouve ce point sous la surface pour des piéces
non entaillées en accord avec ses observations.

Pour prendre en compte I'austénite retenue généralement présente prés de la
surface d’éprouvettes carbonitrurées, Prado et Arques [8] présentent un modéle ou
I'influence de Pausténite résiduelle est reliée aux contraintes résiduelles, réalisant

ainsi une amorge de synthése entre les modéles précédents.

Ce modéle prend pour point de départ la schématisation des contraintes
présentées figure 1. De ['équilibre du champ de contraintes résiduelles ( V) R
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superposé au champ de contraintes appliquées ( O~ ,) il est déduit la contrainte en
surface ( ¢°,) et sous la couche ( G",,) (Figure 4).

AO‘%
Om
amorcage Os
yd
ensous couche en surface
faible teneur haute teneur
en T en
austenite : austenite
1
1
i
i
1
|
1
1 >
-~ Or opt. o T

teneur optimale
en austenite

Figure 4: Représentation schématique du modéle de Prado et Arques [8].

Les relations entre 0, et Gy, O, et Oy sont présentées sur la figure 4.
Pour une teneur en éléments interstitiels donnée, I’intensité de o r est d’autant plus
grande que la fraction volumique d’austénite résiduelle retenue est faible. Ainsi, le
point de concours entre les droites représentatives des contraintes en surface O~ s €t
sous la couche O m correspond 4 un maximum pour la limite de fatigue et 2 un
optimum pour la fraction volumique d’austénite retenue.

Le modéle indique que les sites d’amorgage de fissures devraient apparaitre
sous la surface quand la valeur de Q7 r correspond 4 la zone I ot O, > O ,,etdala

surface quand la valeur de Gy correspond 2 la zone Il ot O, > Q. Dans la zone II,
la transformation de [I'austénite en martensite pendant la sollicitation de fatigue
conduit 4 un état de contrainte plus favorable en surface car 0", tend a décroitre.
Dans la zone I, la transformation de I'austénite conduit 2 une augmentation de G R €t
3 une diminution corrélative de (Ym, la conséquence est une diminution de la durée
de vie et un amorgage en sous couche. Il a également été observé par Gourmand [9]
que des épaisseurs de traitement faibles entrainaient des amorces de rupture en sous

couche.
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Tous les modéles présentés conduisent 3 des conclusions analogues sur le
comportement général des échantillons entaillés ou non. Cependant, 1a microstructure
de la couche carbonitrurée peut &tre relativement complexe lorsqu'une quantité
importante d’austénite et/ou de bainite est présente. De plus, suivant le traitement
thermique et/ou les variations de la teneur en éléments interstitiels, des différences
importantes sont apportées & la microstructure en particulier’ pour la quantité

d’austénite retenue et la morphologie de la martensite.

Suivant le procédé de durcissement superficiel et le niveau de contrainte
appliquée, on peut constater une évolution des contraintes résiduelles au cours de la
sollicitation, c’est le cas par exemple pour un acier nitrocarburé testé en flexion a +/-
530 MPa ou la contrainte résiduelle en surface passe de ~120 & + 20 MPa aprés 6 104
cycles (Bell [10]). Pour un acier recuit sollicité en flexion alternée, Kodama [11]
montre que les contraintes résiduelles introduites par grenaillage diminuent
linéairement avec le logarithme du nombre de cycles.

Cependant, Starker [12] n'observe pas d’évolution pour un acier grenaillé
trempé (800 HV), mais une évolution pour le méme acier trempé revenu (600 HV).
De maniére générale la relaxation des contraintes résiduelles est d’autant plus

importante que les caractéristiques mécaniques sont faibles.

lll. Modes opératoires et résultats expérimentaux.
III.1 Matériau et traitements de carbonitruration.

L’acier utilisé pour les traitements de carbonitruration est 'acier 27 MC 5

dont la composition est donnée dans le tableau II.

Elts C Mn Cr Ni Mo Si S P Al Cu

27MC50.26  1.29 1.09 0.145 0.04 0.265 0.033 0.017 0.04 0.155

Tableau Il : Composition chimique de U'acier 27 MC 5 (% en poids).
La durée d’austénitisation est de deux heures pour tous les traitements. La

carbonitruration est suivie d’une trempe 3 I'huile chaude immédiatement 3 partir de

la température d’austénitisation (Figure 5).
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Figure 5 : Profil de carbonitruration pour les aciers 27 MC 5.

La carbonitruration est effectuée en utilisant un gaz, support, endothermique
enrichi avec du gaz de Groningue pour I'apport de carbone et en ammoniac pour

Papport d’azote.

IIXI.2 Essais mécaniques.

Les échantillons sont de type Charpy U avec entaille semi-circulaire (r=2mm).
Ils sont testés en flexion trois points sous une contrainte maximum de 1630 MPa et
un taux de contrainte R = 0.11 (f = 100 Hz).

La dureté est mesurée A I'aide d’'un microdurométre Leitz sous une charge de
200 g. Une coupe transversale de I'échantillon est préalablement polie et les points de
mesure sont effectués tous les 0.05 mm de la surface vers le coeur. La modification
de microstructure intervenant au cours du cyclage est bien mise en évidence sur la
figure 6 ol I'on peut constater une augmentation de la dureté mesurée sur le méme
échantillon pour différentes durées de sollicitation sous une méme charge
d’application.
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Figure © : Evolution de la dureté en cours de cyclage par transformation de

Uausténite en martensite.

L’étude radiocristallographique montre que la modification de dureté peut étre

attribuée essentiellement 3 la transformation de I’austénite retenue en martensite.

III.3 Etude par diffraction des rayons X.

Les valeurs des contraintes résiduelles a travers la couche durcie sont obtenues
a l'aide d'un diffractométre automatique a partir du pic [211] de la ferrite
(286= 156°). Onze valeurs de I'angle Y sont utilisées, la surface irradiée est d’environ
3 mm? et la pénétration des rayons X n’excéde pas 6 pm (Tableau III). Les mesures
sont effectuées en des points situés tous les 0.05 mm A partir de 1a surface jusqu’au
coeur des échantillons aprés enlévements successifs de matiére par dissolution
électrolytique.

Pour corroborer les résultats de microdureté sur la transformation de
I'austénite donc sur 'augmentation de la martensite, nous avons mesuré tous les 25000
cycles, sur une éprouvette carbonitrurée sans entaille, sollicitée en flexion ondulée a
des contraintes croissantes, la variation du rapport des pics (110) de la martensite sur
(200) de lausténite (Figure 7a).
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Figure 7: a) Modification du rapport des pics (110)0(' sur (200) f .

et b) Largeur a mi-hauteur en fonction du nombre de cycles.

Nous avons mesuré également la largeur 3 mi-hauteur (L.C.M.H.) du pic (200)
de l'austénite. Comme nous I’avons dit dans le chapitre II, ce parameétre ne peut avoir
qu'un caractére qualitatif car les effets de taille et de déformation ne sont pas
séparables. Néammoins, la L.C.M.H. peut étre reliée a la densité de dislocations ce

qui, dans notre cas, correspond a I'écrouissage de I'austénite (Figure 7b).

III.4 Résultats expérimentaux.

Les valeurs expérimentales des concentrations en carbone et azote, des
contraintes résiduelles moyennes dans la couche ( moy)' de la fraction volumique

d’austénite (F,), du nombre de cycles a I'amorgage N, et les paramétres de

carbonitruration sont rassemblées dans le tableau III, ou la lettre B correspond aux
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échantillons contenant une quantité de bainite observable par microscopie optique

aprés attaque au Nital.

No. austenitizing quenching flow rate dewpoint C N Fy O N, B
temperature temperature .
°C °C (NH;) N % % % MPa x10% -

1 840 100 300 -1, -2 .57 72 15.1 -192 5.2

2 880 150 100 -.=-2 62 22 244 - 196 37 B
3 830 100 100 -1, -2 66 20 4.5 -172 31

4 840 100 100 -, =2 69 .55 235 ~181 9.1

S 880 150 300 0.+1 50 .50 15.5 -207 83 B
6 830 100 300 0+t 6l 37 - 4 —-191 46 B
7 840 150 100 0+t 50 69 16 -4 142 B
8 880 100 100 0 +1 .54 16 13 =220 - 0.5

9 840 100 100 0 +1 59 .59 14.3 ~153 1.3
10 900 125 200 0. -t 49 26 8.5 -198 0s B
i 860 175 200 0.-1 49 41 15 -229 121 B
12 860 125 200 +2 +1 51 .78 15.1 =23 83
13 860 125 200 0, ~1t .53 .55 8.5 -~195 279 B
4 860 125 200 0, -1 57 .65 15 =202 6.7
15 860 125 200 0 -t .57 n 112 -2t 263 B
16 860 125 . . 200 0, -1 54 53 209 -169 17.2

7 860 125 200 0.~1 54 78 37 - 20t 92 B
18 T 860 125 200 0.-1t .53 .68 15.2 - 165 88

Tableau Wl : Parametres de carbonitruration et résultats expérimentaux.

Comme la teneur totale en éléments interstitiels dans la couche carbonitrurée
est supérieure A celle du coeur, lors du refroidissement rapide le coeur se transforme
avant la couche. La transformation dans la couche de I'austénite cubique a faces
centrées en martensite quadratique se traduit par un gonflement qui ne peut se faire
librement du fait de la présence du coeur déja transformé. La conséquence de ce
phénoméne est 'apparition de contraintes résiduelles de compression dans la couche

et de tension dans le coeur [13].

IV. Etude microstructurale.

IV.1l Microscopie optique.

Un examen en microscopie optique est entrepris aprés une attaque chimique
au Nital 2%. Pour les traitements de carbonitruration envisagés, conduisant 2

différentes microstructures de couches (Figure 8), nous discutons les résultats obtenus

sur des échantillons testés en flexion trois points.
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Figure 8 : Microstructures types de la couche obtenue pour différentes tencurs en

atomes d’azote interstitiels mesurées & la surface de Uéchantitlon (la tencur en carbone
est presgue la méme pour les trois échamtillons : 0.6 %)
a} 0.2 %N b} 0.4 %N ¢} 0.6 %N

I est clair que ces différents types de microstructures induisent des
comportements mécaniques différents pour des échantillons o0 une qguantité

observable de bainite est présente ou non.

IV.2 Bvolution des caractéristiques de fatigue en
fonction de la teneur en austénite.

Pour leurs conditions expérimentales Prado et Arques [31 obtiennent un
maximum pour la durée de vie pour un taux d’austénite retenuve compris entre 0.2 et
0.3 en accord avec les résultats deWyszkowski [14], de Schmuk [15] et Tricot
[16].

Pour des niveaux de sollicitations supérieures 3 la limite de fatigue nous
constatons fa présence d'un optimum voisin de 0.2 et de 0.1 en présence de bainite au

voisinage de la surfuce pour nos éprouvettes carbonitrurées (Figure 9).
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Figure 9a : Présence de bainite.
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Figure 9b : Quantité de bainite non observable.

Figure O : Nombre de cycles a lamorgage en fonction du taux d’austénite prés de

la surface.

Ces résultats doivent cependant é&tre considérés avec prudence car la
" concentration en atomes interstitiels dans 'austénite dépend fortement des conditions
de carbonitruration (Tableau III). De plus, le modéle de Prado prend en compte la
fraction volumique moyenne d’austénite retenue dans les trois premiers dixiémes de
millimétre. Pour une méme valeur moyenne, il peut néammoins exister des
répartitions trés différentes de la fraction volumique d’austénite.

Les remarques précédentes expliquent le fait que nous n’ayons pu mettre en
évidence une relation directe entre la contrainte résiduelle moyenne et la fraction
volumique d’austénite bien que les contraintes résiduelles dépendent pour I’essentiel

de 1a microstructure obtenue aprés carbonitruration et trempe.
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Le modéle de Prado et Argues prévoit gue, pour des fractions volumiques
d'austénite imporctantes, la transformation de Pausténite en martensite doit avoir un
effet favorable sur la durée de vie. Pour des {ractions velumiques faibles, la
transformation de 'austénite doit avoir un effet néfaste. Cest en effet ce que nous
avons constaté lors des essais de fatigue sur des éprouvettes avant subi ou non un

traitement au froid.

V. Etude de la transformation de ['austénite par Microscopie
Electronique 2 Balayage (M.E.B.).

Les deux types de comportement sont vérifiés sur des échantillons
carbonitrurés présentant une grande quantité ¢*austénite prés de la surface (Figure
10a). Pour les conditions d’essais choisies : flexion trois points ondulée, éprouvetie
Charpy & entaille semi-circulaire, la durée de vie est importante (88000 cycles) et Ia

transformation de Pausténite en martensite est évidente {(Figure 10b).

10KV |

(a) (b)
F igure 10 : Microstructure initiale prés de la surface ( q),

Microstructure aprés cyclage (b),
Observation au M .EB. (attaque Nital 2%).
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Le second type de comportement est représenté sur la figure 11 o0 Pausténite
retenue a été transformée par traitement auw froid 3 - 80 °C dans I'azote lquide
pendant 20 mn. Aprés ce traitement, la durée de vie obtenue est faible (2000 cycles).

F15KY R4, 08K 7. 5un

(a) {(b)

Figure 11 : a) échantition carbonitrurs,
b} échantillon carbonitruré traité au froid (~80°C pendunt 20 mn),
{(mémes conditions de carbonitruration que Figure 10).
Observation au M.EB. (attaque Nital 2%).
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V1. Analyse morphologique de la rupture.

VI.1 Porosité.
Les traitements industriels de carbonifrucation présentent des imperfections
qui se traduisent souvent par une porosité au voisinage de la surface des piéces

{Figure |

Figure_ 12 : Porosité en surface des pieces carbonitrurées.

Le role de la porosité n'est certe pas négligeable pour la tenue en fatigue des
piéces et certgines études comme celles de Prunel [17] ont bien montré leffet
défavorable de celle-ci. Cependant ce paramétre est extrémement difficile 4 controler
toutes choses étant égales par ailleurs, il ne nous a pas été possible d'étudier plus

avant son influence.

VI.2 Discussion sur les principaux aspects du faciés
de rupture.

Deux échantillons en acier 27 MC §, Pun carbonitruré puis trempé et Hautre
carbonitruré puis trempé suivi d’un traitement au froid 4 - 80 °C pendant 20 mn ont
été testés en fatigue par flexion trois points ondulée jusqu'i rupture. On doit noter
cependant que pour ces deux essais la concentration en atomes interstitiels dans
I'austénite est la méme puisqu'il s'agit du méme traitement de carbonitruration. La
morphologie des faciés de rupture est présentée figures 13 et 14 respectivement pour

les deux échantillons.
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Notre but est ici de localiser la zone d’amorgage en discutant des différents
types de rupture rencontrés.

3

S 5um

Figu re 13 : Facies de rupture aprés fatigue sur une éprouvette

carbonitrurée trempée.
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13KY

Figure 14 : Facies de rupture aprés fatigue sur une éprouvette carbornitrurée

trempée suivie d’un traitement qu froid.




Sur les deux échantillons, on constate une zone de rupture intergranulaire
caractéristique des aciers durcis superficiellement. Ce type de rupture est souvent
rencontré lorsque I'environnement joue un rdle primordial (état de contrainte
favorable). La rupture intergranulaire est généralement considérée comme fragile.
Elle peut se rencontrer lors de chargements statiques ou dynamiques ou méme

apparaitre lors de la fissuration par fatigue.

A proximité de cette zone de rupture intergranulaire, on distingue une zone
de rupture par fatigue, caractéristique de cette nuance d’acier, pour laquelle peu de
stries de fatigue sont apparentes mais oit Ion peut noter la présence de nombre‘uses

fissures secondaires.

Lorsque I'on compare les fractographies correspondantes aux deux
échantillons, une différence essentielle apparait : la position de la rupture
intergranulaire se trouve a la surface dans le cas de I’acier non traité et sous la
surface pour [I'acier traité au froid. Pour expliquer ce comportement, deux
hypothéses, liées a I’état de contrainte et 4 1a microstructure, peuvent étre considérées
(Figure 15) :

+ | couche  coeur + | couche  coeur
Gt max
o &
- > 2 -
= Profondeur 5 Profondeur
wn 4 .
- 03 ——-0a
— Or —Or

Figure 15 : Schéma de la superpositibn des contraintes résiduelles et appliquées

- Position d’un état de contrainte favorable a la rupture intergranulaire.
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* 12re hypothése :

L’amorgage a eu lieu en surface dans les deux cas et I'apparition de 1a rupture
intergranulaire, pouvant apparaitre sous certaines conditions de fatigue, est liée 3 la
présence d’un état de contrainte résultant favorable (Figure 15). |

En effet, un traitement au froid a pour conséquence de transformer l'austénite
en martensite et par conséquence d'’intensifier les contraintes résiduelles. La
superposition des contraintes résiduelles et la contrainte appliquée s’en trouve
modifiée. L’état de contrainte résultant @, conduisant 3 une rupture intergranulaire
se déplace sous la couche.

Pour I’échantillon traité au froid (cas b), le schéma de la rupture serait dans
ce cas : amorgage en surface puis propagation selon un mode de rupture par fatigue
correspondant au passage a I'état de “"contrainte maximum" (sous la couche), la
modification de la morphologie de la rupture par fatigue qui apparait alors selon un
mode de rupture intergranulaire (états microstructural et de contrainte favorables)
avant de retrouver son aspect originel (diminution de I'intensité de contrainte et

changement structural).

* 2¢me hypothése :
Le site d’amor¢age de la fissure est localisé prés de la surface pour

I’éprouvette non traitée au froid en accord avec le modéle de Prado et Arques (Figure
13) et 1a zone d’amorgage est plus profonde pour I'éprouvette traitée (Figure 14).
Dans ce cas, la zone de rupture intergranulaire est 4 considérer comme zone
d’amorgage a caractére fragile se justifiant également par un état de contrainte
favorable (Figure 15). La fissure, évoluant dans un état de contrainte se modifiant en
fonction de la profondeur, se propage ensuite par fatigue avant la rupture brutale

finale.

Cette discussion sur le site d’amorgage de fissure de fatigue, fondée sur la
position de I'état de "contrainte maximum”, est 3 prendre avec prudence. En effet, les
essais de fatigue ont été menés 2 un niveau de charge relativement important
conduisant 4 des durées de vie faibles (Ng < 105 cycles) ce qui s’accompagne par une
plastification en fond de fissure. Lorsqu’on impose des sollicitations 3 un matériau, il
s’adapte et ceci s’accompagne soit d'un durcissement soit d’un adoucissement selon le
matériau et son état initial. Dans les deux cas, il y a modification de I’état de
contraintes résiduelles et par conséquent de I'état de contrainte résultant or notre
discussion repose sur une schématisation de l'état initial des contraintes qui ne prend

pas en compte cette éventuelle modification. Dans I’état actuel du probléme, nous
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ne pouvons pas metire en évidence lo role de la plastification, lide au niveau de
charge et au mode de sollicitation, sur la position du site d"amorgage des fissures de
fatigue que <ce soit pour P"échantillon c¢arbonitruré trempé ou Péchantilion

carbonitruré trempéd traité au froid.

Néammoins, les contraintes résiduelles jouent un role primordial sur Uaspect
morphologique de la rupture mais 11 est difficile, dans notre cas, de localiser
PPamorgage et par conséquent Pinfluence des contraintes résiduelles sur ce site, Pour
un modeéle plus complet, il nous semble qu'il faudeait tenir compte de la modification
de Pétst de contraintes au cours du cyclage et de la capacité de transformation de
Pausténite qui dépend de sa concentration en atomes interstitiels mais aussi, pour des
concentrations élevées, de la possibilité d’apparition de microfissures dans les aiguilles
de martensite et d’une possible décohésion en cours de cyclage des aiguilles de
martensite avec la matrice austénitique [18] Pour les traitements présentés ici, nous

avons observé cette microfissuration (Figure 16).

; 28 e
1eKY %7.98K 4. 3um

Figure 16 : Microfissure dans une aiguille de martensite,
décohésion entre aiguille = mutrice.
(27 MC 5 carbonitruré 2k & 860 °C).
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VIi. Conclusions.

L’étude de la résistance i la fatigue des matériaux durcis superficiellement
doit tenir compte de la microstructure et des contraintes résiduelles qui sont
étroitement liées. L'interprétation des essais de fatigue est de ce fait rendue difficile.

Il existe une grande diversité de procédés de durcissement superficiel dont la
plupart conduisent 4 un état de contraintes résiduelles de compression au voisinage de
la surface des piéces favorable A la tenue en fatigue.

Les modéles de comportement en fatigue présentés ici montrent que le site
d’amorgage de la rupture est plutdt a4 la surface pour les échantillons non entaillés
dont le taux d’austénite est faible. Lorsque ce taux augmente, il y a modification de
la morphologie de la rupture qui peut étre associée 3 un amorgage sous la surface. Il
existe ainsi un optimum pour le taux d’austénite résiduelle [19].

Pour les échantillons entaillés, on note un phénoméne similaire et on montre
que la durée de vie la plus grande est obtenue pour 20 % d’austénite résiduelle i la
surface et pour 10 % d’austénite résiduelle lorsque la bainite est présente.

La transformation de l'austénite durant I'essai de fatigue est bénéfique pour
les teneurs importantes en austénite et néfaste pour les faibles quantités. On ne peut
mettre en évidence une relation entre les contraintes résiduelles moyennes et le taux
d’austénite comme le présument Prado et Arques i cause de la différence de
concentration en atomes interstitiels de 1'austénite.

Les contraintes résiduelles sont le plus souvent instables au cours du cyclage
et il est clair que cette évolution doit étre prise en compte dans I’établissement d'un
modéle de comportement. Ce modéle doit également considérer la limitation due aux

microfissures lorsque la teneur en interstitiels est importante.
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CHAPITRE IV

Evolution de la microstructure a I'aide de la largeur de corde a
mi-hauteur au cours d’essais de fatigue en flexion trois points
ondulée sur I'acier 20 NCD 2 cémenté.
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I. Introduction.

L'endommagement par fatigue peut se décomposer en différentes étapes
(aucune fissure décelable, amorcage, propagation), nous étudierons plus
particuliérement ici les premiers cycles de la sollicitation conduisant i I'amorgage de
la fissure. En effet, I'amorcage et la propagation de la fissure ont été largement
étudiés et il nous semble important de connaitre les mécanismes d’endommagement

correspondant au début de la durée de vie.

Pour ce faire, nous effectuons une analyse microstructurale et mécanique par
I'intermédiaire de la dureté, avant et pendant les essais de fatigue. Pour caractériser
I’aspect microstructural, nous tenons compte de I’évolution de la largeur de corde a
mi-hauteur obtenu A partir du pic de diffraction de la martensite (2 O = 68°). Ce

paramétre nous renseigne sur la taille des cristallites et son évolution nous permet

d’apprécier le mouvement général des dislocations. Nous terminons ce chapitre par

une analyse morphologique de la rupture des piéces cémentées.

Ces différentes études sont menées dans le but d’établir une loi de
I'’endomagement par fatigue tenant compte des phénoménes liés aux premiers cycles
de I'essai. La difficulté dans I'établissement d’une telle loi réside dans le choix des
paramétres. En effet, comme nous le verrons par la suite, ’état de dislocations est a
considérer mais les paramétres liés tels que densité, taille de cellules ou encore
réarrangement des dislocations sont difficiles & approcher étant donné la dispersion
des résyltats obtenus A partir de techniques différentes. De plus, nous montrons que

le carbone a un role important sur ’endommagement.
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Il. Analyse microstructurale.
II.1 Matériau et conditions expérimentales.

L’acier utilisé pour les traitements thermiques de cémentation est I'acier

20 NCD 2 dont la composition est donnée dans le tableau 1.

Eléments C Mn Si S P Ni Cr Mo Cu

20 NCD 2 021 0.88 031 0.002 0.017 0.65 057 026 0.15

Tableau | : Composition chimique de I'acier 20 NCD 2 (% poids).

Pour étudier l'influence du carbone, deux traitements de cémentation

conduisant 4 des teneurs visées en surface de 0.7 et 1% en carbone ont été choisis. La

cémentation est effectuée 2 920 °C pour des durées de traitement respectives de 5 et

4 heures pour fournir une profondeur conventionnelle de couche cémentée identique
d’environ 1,5 mm. Pendant le maintien a la température de cémentation, le carbone
pénétre vers Pintérieur de la piéce par diffusion. L'épaisseur de la couche cémentée,
toutes conditions étant égales par ailleurs, est d’autant plus grande que la
concentration de I'élément diffusant a la surface du métal est plus forte d’ou la
nécessité d’augmenter le temps de maitien dans le cas ou la concentration en carbone
4 la surface vaut 0.7 % pour I’obtention d’une méme profondeur de cémentation.

La cémentation 4 920 °C dans le domaine austénitique se justifie par une
grande solubilité du carbone comparativement au domaine ferritique. Le milieu de
trempe utilisé est I'huile chaude A des températures de 60 et 140 °C respectivement
pour les teneurs en carbone en surface de [ et 0.7 % ce qui conférent i la couche une
structure martensitique et au coeur une structure plutdt bainitique. En outre, ces
deux traitements favorisent une rétention d’austénite voisine et vérifiable par la
relation de Koistinen et Marburger. Le tableau II résume les conditions opératoires

des différents traitements et les références utilisées par la suite.

Référence Cs T °C T*°C temps (h)
en % de traitement| de trempe de maintien

AD 140 0.7 920 140 5

BD 60 1 920 60

Tableau ll : conditions expérimentales du traitement de cémentation.
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Ces diverses données expérimentales vont induire un comportement global
différent tant au niveau mécanique que microstructurale. A Taide de ces
renseignements, il nous est possible de prévoir dans un premier temps le profil de

concentration en carbone.

II.2 Profil de concentration en carbone.

Un échantillon cémenté se comporte comme un véritable matériau composite
formé d’une succession de fines couches que I'on pourrait désigner par (100 %C)
NCD2 avec le pourcentage de carbone variant de la concentration en carbone de
surface (Cs) a la concentration initiale du matériau (0,2 %). Ce profil de
concentration peut se calculer A partir de la loi de Fick précédemment citée et de la

connaissance de la diffusion du carbone dans le domaine austénitique.

De nombreux auteurs se sont intéressés A la diffusion du carbone dans le fer

gamma, le tableau III indique quelques unes des relations proposées:

D cm?/s auteurs
0.120 exp{-16 113/T] Goldstein 1]
0.162 exp{-16 575/T] Wiinning 21
0.350 exp{-17 140/T] Harris [3]
0.200 exp{-16 839/T] Smitthels [4]

T est exprimée en Kelvin

Tableau Wl : Données bibliographiques sur le coefficient de diffusion du carbone

dans I'austénite.

Tous ces résultats sont suffisamment proches pour que I'on puisse admettre

pour nos calculs la valeur moyenne :
D = 0.141 exp[-16 326/T] en cm?/s

De méme on peut considérer le coefficient indépendant de la teneur en carbone et
indépendant de la profondeur. La relation :
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(Cx - Co)/(Cs - Co) = 1 - erf (x/2 (Dt)1/2)
obtenue en intégrant dans ces conditions la seconde loi de Fick, permet de calculer la

concentration en carbone en tout point de la couche.

La représentation du profil de carbone est donnée figure 1.

; { Carbone T Ms (°C)

=== Ms -300

==== (Carbone

0.5-
200
-100
, >
0 1 Profondeur (mm)

Figure 1 : variation du pourcentage de carbone et de Ms en fonction de la
profondeur.

La température de début de transformation martensitique Ms varie avec la
composition de I'acier [5] Dans le cas de la cémentation, la variation de Ms 2
travers la couche est associée au profil de concentration en carbone (Figure 1) suivant
la relation du chapitre I & IV.1.

II.3 Microstructure.
Dans le cas général, la constitution aprés trempe peut se déduire du
diagramme TRC de l'acier étudié mais, dans le cas de la cémentation, on peut

associer 4 chaque concentration en carbone un diagramme TRC particulier caractérisé

par une diminution de Ms et un déplacement du nez bainitique vers les temps longs
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lorsque le pourcentage de carbone augmente. La figure 2 schématise P’évolution du
diagramme TRC dans ces conditions.

La trempe classique de I'acier de cémentation 20 NCD2 donne les
changements de structure suivants : '

L'acier 2 la température de trempe, quelque soit le pourcentage de carbone
compris entre 0,2 et Cs, est dans le domaine austénitique. Lorsque Ion trempe la
piéce (milieu de trempe : HUILE, température de trempe : 60 et 140°C) la couche
extérieure qui se transforme la premiére passe a 1'état martensitique.

Le coeur de la piéce dont la vitesse de refroidissement est inférieure et dont

la température de transformation martensitique est plus élevée se transforme en

bainite.
| Température
T°C de trempe AUSTENITE
S stable
NN
Acy loo AN N
Ref \
couche \
ext érieure \
A xus la \
Instable \ ‘{face ) B
\
Ms (coeur) \ \
{sous la \

Ms surface) début de P \ 4 \\ B
transformation \ \ \
martensitique . \

\

Ms (surfacel ™ >& \\ {

T °C milieu de trempe \r \_\ \\
———————————————— ——I - o >

ram P4 " T
couche ext. Vc app. coeur 1€MPS

M+ A B B+...

Figure 2 : Schématisation des courbes de transformation de I'acier de cémentation
20NCD2.

Les conditions d’apparition de la bainite sont donc liées essentiellement au
pourcentage de carbone, i la vitesse de refroidissement et 3 la température du milieu
de trempe. La position précise de ce domaine est rendue trés difficile par la

construction du diagramme TRC qui se modifie en fonction de la teneur en carbone
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et en éléments d’alliage. Etant donné la position du nez bainitique associée 2 la teneur
en carbone, on devrait s’attendre 3 ce que la bainite apparaisse plus en profondeur
pour I’échantillon BD60 (1%C) comparativement a I’échantillon AD140 (0.7%C).

Des différences de vitesses de refroidissement et de teneurs en carbone, pour
un méme échantillon, nait donc une hétérogénéité de constitution ce qui confére au

matériau des caractéristiques mécaniques différentes entre coeur et couche.
11.31 Analyse de la structure par microscopie optique.

Les observations sont réalisées sur une section de la piéce préalablement polie
et attaquée au Nital 2%. La planche n°I montre I’évolution de la microstructure en
fonction de la profondeur, les différentes photographies (ab, cd, ef) correspondent a
des profondeurs de 0.5, 1 et 1.5 mm sous la surface et les photographies (gh) au
coeur du matériau.

A coeur, on distingue une structure bainitique supérieure caractérisée par des
plages blanches dans lesquelles ont précipité de longs carbures de couleur plus foncée.
Dans 1a couche (photos a et b), la structure est austéno-martensitique. La martensite
se présente généralement sous forme de lattes ou sous forme aciculaire suivant la
concentration en carbone de I'austénite mére. Les domaines du diagramme fer-

cémentite oit la martensite apparait sous ces diverses formes sont représentés figure 3.

T °C
911
123 ,Jl
\ « + Fe3C
'/ M
Lattes rMix{e/% Aiguilles
0.6 1.0 % C

Figure 3: Aspects de la martensite en fonction de la teneur en carbone [6].
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Planche 0’| : Microstructure { micrascopie optiqgue - attague Nital 2%)
de échantilion AD 140.
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En des profondeurs intermédiaires entre I'extréme surface et le coeur, martensite,
austénite et bainite peuvent coexister. Pour une meilleure appréciation des différents

constituants, le Microscope Electronique 4 Balayage s’avére un outil indispensable.
I1.32 Microstructure par Microscapie Electronique a Balayage.

La Microscopie Electronique a Balayage (M.E.B.) permet, cbmparativement a
la microscopie optique, une meilleure définition des constituants grace 2a des
grossissements plus importants. Les échantillons sont attaqués au Nital 2% avec une
attaque légérement plus poussée que pour la microscopie optique. Cette préparation
fait apparaitre un relief prononcé de la microstructure, les constituants moins chargés
en carbone s’attaquant préférentiellement. La planche n°II présente la microstructure

obtenue en diverses profondeurs dans Ia couche.

Cette série de photographies appelle les remarques suivantes :

a) On observe la présence d’une zone de corrosion intergranulaire en surface
résultant de I"oxydation.

b) La microstructure de la couche est essentiellement constituée de bainite
inférieure jusqu’a une profondeur de 1.5 mm avec toutefois une quantité plus
importante pour I’échantillon AD 140 (moins chargé en carbone). Cette bainite se
caractérise par une quantité notable de précipités de cémentite sous forme de nodules
dans une plage ferritique sursaturée,

¢) On note également I'apparition de bainite inférieure a2 une profondeur de
Imm uniquement pour I'échantillon AD 140.

d) Plus prés de la surface et pour les deux échantillons, la microstructure est
austéno-martensitique, la martensite en lattes et la martensite aciculaire coexistent. A
partir de 1.5 mm de la surface, Ia bainite supérieure apparait et se distingue par une
précipitation de carbures de forme allongée, ceci est encore plus évident 3 coeur sur

la figure 4.
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Planche 0"l : sicrostructure en MEB. des échantillons AD140 (a) et BD6G (b).
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Figure 4 : Microstructure bainitique & coeur, AD 140 (a) et BD 60 (b).

La figure 42 nous indique Ia direction de croissance (60°) des carbures par rapport
aux joints de grains relativement bien définis. La figure 4b représente un mélange de
bainite supérieure et inférieure. A plus fort grossissement (Figure 5), Paspect de Ia

bainite supérieure est trés voisin de celui de la perlite,

/

i H

H H

=

1
$

a) b)
Figure 5 @ Structwre bainitique & fort grossissement par M.E.B. sur les échantillons
AD 140 (a)} et BD 60 {b).




En effet la perlite est une alternance de lamelles ferritiques et de cémentite
ayant un aspect de long bitonnets. Quelques plages de perlites ont &té observées au
coeur de P'échantilion AD 140, La figure 6b représente un acier eutectoide ayant subi
un refroidissement lent. Sur les deux photos, on distingue des sous grains délimités
par une désorientation des lamelles.

(b} acler eutectolde

Fi’gure 6‘ : Plages perlitiques dans Uéchantillon AD 140 et un acier ewtectoide {b).
Les différences de profil de concentration en carbone ainsi que Pévolution des

microstructures de la surface vers le coeur des pitces induisent des comportements

mécaniques différents. Leur étude fait Pobjet du paragraphe suivant.
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lll. Propriétés mécaniques.
IIX.1 Microdureté.

La microdureté est mesurée i I'aide d’un microdurométre Leitz sous une
charge de 100 g avec un pénétrateur Knoop. Une coupe transversale de I’échantillon
est préalablement polie et les points de mesures ont été choisis de maniére a
représenter au mieux ’évolution de la dureté.

Les mesures sont effectuées en partant de la surface vers le coeur le long
d’une ligne perpendiculaire 3 la couche cémentée. Comme I'a montré Brisson [7], la
dureté peut se mettre sous la forme suivante :

Hy; = A; + By log V,
ol V_ est la vitesse de refroidissement 4 700 °C et A; et B; deux termes fonctions
linéaires de la composition chimique de I'acier et du constituant considéré.

Dans notre cas, I’évolution de Ila dureté globale est une foncti;)n du
pourcentage de carbone, de la vitesse de refroidissement et de la composition. La
figure 7 montre I'évolution comparée de la dureté et du profil de concentration en

rbone.
ca € Hv 4 - 4% C

Concentration en Carbone

Microdurete

. 0.6

500
0.2

0 T
9 1 profondeur en mm

Figure 7 : Evolution comparée de la microdureté et du profil de concentration en

carbone.

Compte tenu du choix des échelles, on distingue deux zones ou la filiation de

dureté s’écarte du profil de carbone.
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Pour Péchantillon BD60 on distingue (zone I) en extréme surface de la couche
cémentée, la présence de martensite et d’austénite. Si, dans cette zone, on néglige la
variation de la vitesse de refroidissement (on estime que V, = 10% °C/s) et si on
adopte une loi de variation de la dureté de la martensite en fonction de la
composition, de la structure et de la vitesse de refroidissement de Brisson [7], on

obtient :
Hyy = 265 + 949 %C
(remarque: une erreur d’une puissance sur Vr n'entraine qu'un écart de 20 Hv)
En ce qui concerne l'austénite, on admet génér;lement une dureté voisine de 200 Hv.
En admettant une variation linéaire additive de la dureté:
Hyep = X Hy,, + (1-x) Hyy
ol x représente la fraction volumique en austénite, il est possible d’estimer la

variation de composition dans ce domaine (Figure 8).
Hv A 0/ o 4

HvM
1000 —

Martensite

Hv exp

))
L1}

200 HvA

> 0 >
0 as 0 05
Profondeur en mm

Figure 8 : Estimation de la fraction volumique d’austénite et de martensite a partir
du profil de dureté.

La quantité d’austénite en surface peut &tre déduite également de la relation
de Koistinen et Marburger [8] :
Fy, = exp[-1.110"2 (Mg - TQ)l
ou Tq est la température du milieu de trempe (60°C) et Mg la température de début

de transformation martensitique (140°C pour P’échantillon BD60). Ceci nous donne
F,= 41% en surface. Le calcul déduit de la relation précédente est représentée sur la

figure 8.
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Dans la zone II on observe une diminution de la pente de la courbe
représentative de la microdureté en fonction de la profondeur, probablement liée 2

P'apparition de bainite.
IIX.2 Relation microdureté-microstructure.

Comme nous l’avons vu précédemment, dureté et microstructure sont liées et
dépendent essentiellement du pourcentage de carbone et de la vitesse de
refroidissement. La prévision de la dureté par le calcul ainsi que le calcul de la
proportion des constituants sont trés difficiles 2 mettre en oeuvre car ils sont
interdépendants et fonction des parameétres qui évoluent 2 travers la section de la
piéce. La figure 9 montre simultanément I'’évolution de la constitution et de la dureté

en fonction de la profondeur.

4000.0

900.0

800.0

HK 100

700.0

600.0

500.0

400.0

300.0

200.0

100.0 L

profondeur en mm

Figure 9 a : Filiation de microdureté et évolution de la microstructure (échantillon
AD 140).
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Figure 9 b : Filiation de microdureté et évolution de la microstructure (échantillon
BD 60).

Une corrélation précise entre microdureté et microstructure est rendue
difficile du fait de la faible résolution des microstructures. Néanmoins, on constate
sur la figure 9, qu'une modification de structure induit une variation de l1a dureté. En
surface, la diminution de dureté provient d’une modification des proportions relatives
des phases austénite et martensite. Plus en profondeur, la stabilité relative de la
dureté est probablement liée a4 la présence de bainite qui, par son degré de
sursaturation, augmente globalement la dureté par rapport 2 une structure austéno-
martensitique. A coeur, pour une composition inchangée, la dureté mesurée est
supérieure 2 celle d’une constitution ferrite perlite. Ceci provient de la présence de

bainite formée au cours de la trempe.
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IV. Evolution des caractéristiques mécaniques et
microstructurales au cours d’essais de fatigue.

Les essais de fatigue ont été réalisés 3 I'aide d’une machine INSTRON 1603 a
résonnance électromagnétique avec une cellule de charge de 2 tonnes. Les échantillons
parallélépipédiques de dimensions 10x20x100 mm sont testés en flexion trois points
ondulée avec une distance entre appuis de 80 mm sous une chafge statique de 1.2 t et
dynamique de 0.8 t ce qQui correspond i une contrainte maximale de flexion de
120 daN/mm? et un taux de contrainte de R = 0.2 (f=100Hz).

Les mesures de dureté et la caractérisation microstructurale sont effectuées a
demi durée de vie et & durée de vie totale en des positions ou la contrainte de flexion
prend respectivement les valeurs de [/3, 2/3 et 1 de la contrainte maximale de
flexion. L’évolution du profil de dureté est montré respectivement figure 10 pour
I'échantillon AD 140 et figure 11 pour I'échantillon BD 60. Les figures 12 et 13

montrent I'évolution de la microstructure associée aux profils de dureté.

Pour représenter I'éventuelle modification de la dureté au cours du cyclage,
nous avons choisi la dureté moyenne sur 0.2 et 0.5 mm de profondeur respectivement
pour les échantillons AD 140 et BD 60. Les résultats obtenus sont rassemblés dans le
tableau IV.

contrainte de flexion

Réf. Nr 0 1/3 2/3 1

1/2 806 964 806 860
AD 140

1 806 792 890 785

1/2 780 850 785 821
BD 60

1 780 791 857 817

Tableau IV : Dureté ‘superficielle en fonction du nombre de cycles et de la

contrainte de flexion.
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Figure 10 « Profils de dureté de U'échantillon AD 140 pour différentes contraintes

et durées de vie.

-95.




HK 20D

1/3 contrainte 1/2 Np

0.0 |

100.0 L

L2 Q.4 0.8 0.4 3.0 1.2 1.4 1.8 t.4

srofondsur en ;s

2/3 contrainte 1/2 Ng

400.90 L.

300.0 L

100.0 L

BO6O / 41/2 R / 2/3 sigmal D2

1000.0

900.9

700.0

300.0

409.0

200.0

100.0

i A . e i
0.2 0.4 0.8 0.0 1.9 .2 1.4 1.8 1.0

arotondeur en ax

1 contrainte  1/2 Np

:“\'-i' PP ]

8069 / 1/2 MR / sig=a? D¢

I L A A i 2

i i "
0.2 V. ©.0 0.4 1.0 1.2 1.4 1.6 1.8

prafonceur en s

Figure 11 Profils de dureté de I'échantillon BD 60 pour différentes

durées de vie.

H< 300

K< 100

k2]

-06-

1/3 contrainte Np

SCEO / NA / 1/3 sigraR €3

700.0 b

600.0 . "

409.0 ¢

mno.0 g

0.0 L

4 i " N A i
9.2 0.4 0.6 0.0 () 1.2

2/3 contrainte Np

1.4 1.8 1.8 2.0
profondeur cn ma

“0n.0 |
0.0 L

0.0}

: " N " i
0.2 9.4 0.C c.8 1.0 3.2

1 contrainte Ng

1000.2

1.4 1.8 i.e 2.0

profondeur &1 es

660 / NR /

sigmal Ci{

700.0

wo.0 1.

500.9 .

400.0 L

0.0 L

200.0 L.

" i
0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 .2

1.4 0 1.6 .8
profendeur on =a

contraintes et




1/3 contrainte 1/2 Ny 1/3 contrainte Ny

2/3 contrainte 1/2 Ng 2/3 contrainte Ny

I contrainte  1/2 Ny I contrainte Ny,
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Figure 13 : Microstructure en surfa'ce de ['échantillon BD 60 a différentes

contraintes et durées de vie.
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Sur la figure 14 nous avons représenté I’évolution du paramétre "dureté
superficielle moyenne" en fonction du nombre de cycles (figure 14a) et en fonction

de la contrainte de flexion (figure 14b).

Evolution dev la dureté en fonction du nombre de

cycles
1000
950 ¢ Bl 1/3 sigma AD140
9040 AX/S sigma BD60

K 2/3 sigma AD140

Dureté Hv100 850 ¢
-=2/3 sigma BD60

800 \*(% ‘sigma AD140

750 1 X sigma BD60

% de durée de vie

fig. 14(a)

Evolution de la dureté en fonction de la contrainte

1000 +

950 +

900 | B AD140 1/2NR
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m | X

Dureté Hv100 850 +
@ 1BD60 1/2NR

4 ABD60 NR

750 ¢

0 33 66 100

% de la contrainte maximum de flexion

fig. 14(b)
Figure 14 : Evolution de la dureté en fonction du nombre de cycles (a) et de la

contrainte de flexion (b).
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Les échantillons AD 140 et BD 60 ont essentiellement le méme comportement.
Celui-ci se traduit par une augmentation trés importante de la dureté pour une

contrainte faible (1/3 de la contrainte maximum de flexion) et & demi durée de vie.

Pour la durée de vie totale, on observe de nouveau une augmentation de la dureté

pour la contrainte 2/3 ¢'max mais avec une amplitude plus faible que précédemment.
Avant de discuter des variations observées et pour mieux rendre compte des

différents phénoménes mis en jeu, nous étudions dans ia suite le parameétre largeur de
4
. corde a mi-hauteur du pic 0,4 obtenu par diffraction des rayons X.
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V. Largeur de corde a mi-hauteur.

Au cours de la fatigue, nous avons vu que les contraintes et les
microdéformations peuvent évoluer. Dans ce qui suit nous avons choisi la largeur de
corde 2 mi-hauteur, d’'un pic donné, obtenu par diffraction des rayons X pour

représenter I'évolution de la microstructure.
V.1l Mode opératoire.

La diffraction des rayons X est réalisée a ’aide d’un appareil INEL éduipé
d’un goniométre HUBER. Le tube 4 rayons X A anticathode de chrome est utilisé
généralement 3 une tension de 22 kV pour une intensité de 5 mA. Le canon i rayons
X se termine par un collimateur rectangulaire de section 2 x 4 mm. La mesure de la
largeur de corde a mi-hauteur est obtenue A partir du pic (110) de la martensite

(2 8= 68°) et le temps d’acquisition des spectres est fixé a 10 mn.

Les essais de fatigue par flexion trois points, couplés 4 la diffraction des
rayons X, s'effectuent 2 la charge statique de 0.9 t (R = 0.2) pour appliquer une
contrainte maximum environ 20 % supérieure i la limite d’endurance. La largeur de
corde 4 mi-hauteur est mesurée tous les 50 000 cycles en trois endroits de la surface

de I'éprouvette correspondants a4 1/3, 2/3 et 3/3 de la contrainte maximale appliquée,

V.2 Résultats.

Pour prendre en compte linfluence de la concentration en carbone de Ia
martensite sur I’évolution de la microstructure, nous avons étudié les échantillons
cémentés AD 140 et BD 60 contenant respectivement 0.7 et 1 % de carbone en
surface ainsi que P’acier 20 NCD 2 trempé par induction.

La largeur de corde a4 mi-hauteur est alors comparée a celle obtenue avant

cyclage. Son évolution est représentée figure 15.
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Figure 15 : Largeur de corde @ mi-hauteur en fonction du nombre de cycles pour

différentes contraintes et leneurs en carbone.
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L’évolution relative de la largeur de corde 4 mi-hauteur (LCMH) en fonction
du nombre de cycles peut se décomposer en trois stades. Ces différents stades ont
déja été observés par Taira et coll [9,10,11] pour un matériau recuit et pour un
matériau écroui en suivant Pévolution de la largeur des pics de diffraction pendant
une sollicitation de flexion rotative. Dans notre cas, les variations de la largeur de
corde 3 mi-hauteur sont du méme type que celles observées pour les courbes de
dureté (figure 14, & IV). Lieurade [12] a montré, en effet, que le profil des

largeurs de corde A mi-hauteur peut étre corrélé au profil des duretés.

Examinons maintenant en détail 'allure des courbes de LCMH en fonction du
nombre de cycles. Le stade I (N<10% cycles) se caractérise par un élargissement
important du pic de diffraction. Pendant le second stade (105%<N<2.105 cycles) la
LCMH est stable puis croit de nouveau dans le troisieme stade (N>2.10% cycles). La
bibliographie sur ce sujet étant trés succinte, nous devons faire certaines hypothéses

sur les phénoménes susceptibles d'intervenir au cours de chacun des stades.

Stade [ . Dés les premiers cycles de déformation, il y a variation rapide de la
largeur de corde & mi-hauteur. De maniére générale une augmentation de la LCMH
peut étre reliée 3 la formation de bandes de glissement d'une part et a une

modification de la disposition des dislocations d’autre part [13]. La formation des
amas de dislocations dépend de I'écart entre la contrainte appliquée ( 0,) et la limite

d’endurance ( T 4) du matériau. L'augmentation du rapport (O ,/ ¢ 4) amplifie le
phér;oméne de ‘multiplication des dislocations qui se regroupent pour former des
cellules [13]. Pour nos essais, on peut noter que, au cours de ce stade, la variation
de LCMH est sensiblement la méme en tout point de I'éprouvette. On peut donc
penser qu'il existe une contrainte minimum, dépassée ici, & partir de laquelle le
phénoméne d’adaptation est relativement peu dépendant de la contrainte pour autant
que celle-ci se situe au dessous de la limite élastique. Comme les variations observées
pour chaque type de traitement ne sont pas identiques, on peut supposer que la
concentration en carbone et la dureté initiale différentes en sont responsables. En
effet, une dureté plus grande associée a4 une densité de dislocations élevée devrait
ralentir 'amplitude de P'augmentation de LCMH durant le stade 1. Ici, les duretés
superficielles des deux échantillons (AD140 et BD60) sont identiques. C’est donc 2 la
quantité d’atomes interstitiels (carbone) constituant autant de sites possibles d’ancrage
et de nucléation des dislocations qu’il faut attribuer la différence de progression au

cours de ce stade.
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Stade II : Nous avons vu que le stade I pouvait se caractériser par une
augmentation de la densité de dislocations. Dans le deuxiéme stade, on observe une
décroissance de LCMH d’autant plus grande que la concentration en carbone est
faible (figure 16a) et pendant une fraction de la durée de vie d’autant plus grande

que la concentration est faible (figure 16b).

:Décroissanf:e (degre)g ]Duré: dis stade d'adaptatiozq

0.7 160
- 140 4
0,6 ——
0. 120
120
0,4
Lemn Nx10e-3 80
0,3 40
’ A

0,2 40
0.1 ~. \\~\
s 0
\ \_A\.\
Q . Y
02 0,7 0.2 0.7

Conceatration ea carbone (%) Concentration en cachooe (%)

a) b)
Figure 16 : Evolution de la LCMH du stade II en fonction de la teneur en carbone.
a) amplitude de la décroissance de LCMH,

b) durée du stade d’adaptation exprimée en nombre de cycles.

Ceci est tout 4 fait cohérent avec ce qui est observé dans le stade I et pourrait
signifier que plus la teneur en carbone est élevée et plus les dislocations sont piégées
et ne peuvent s’éliminer en accord avec les observations de Bordini [14]. On peut
mentionner cependant que d’autres phénoménes entrainant une diminution de LCMH
peuvent intervenir, par exemple des phénomeénes d’amortissement interne (effet Snoek
[15]) pouvant étre attribués a la diffusion d’atomes de carbone vers des sites
préférentiels [16].

Stade III : Le stade III correspond 4 une augmentation de la largeur de corde
a4 mi-hauteur jusqu'a la rupture. Cette augmentation est reliée 4 la concentration en
carbone d’une part et & la contrainte appliquée d'autre part. Plus la contrainte
appliquée est grande et plus la pente est élevée (figure 17a). Plus la concentration en

carbone est faible et plus la pente est élevée (figure 17b).
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Figure 17 : Pente des courbes LCMH = f(N) du stade III.

a) en fonction de la contrainte, b) en fonction de la concentration en carbone.

Comme dans les deux stades précédents, ce comportement doit &tre attribué
aux dislocations. Au cours de ce stade, le réarrangement des dislocations est d’autant
plus facile que la contrainte est élevée et la teneur en carbone faible. La taille des
domaines cohérents de diffraction!) est en effet directement reliée a la forme du pic.
Pour des contraintes croissantes, il y a donc augmentation de la largeur de corde a
mi-hauteur du fait de la diminution de la taille des domaines cohérents. Ceci est en
accord avec les observations de Bathias [13] qui note une réorganisation des
dislocations en cellules qui sont d’autant plus petites que la contrainte est élevée. En
ce qui concerne la concentration en carbone, comme nous ’avons vu, plus la quantité

d’atomes interstitiels est grande et moins la réorganisation des dislocations est facile.

note V) :Un domaine cohérent de diffraction appelé cristallite est un ensemble de
colonnes (empilement régulier d’atomes) délimité par un réseau de dislocations. La
taille des cristallites définie par la longueur moyenne de ces colonnes est reliée 2 la
largeur de corde 2 mi-hauteur par la relation de Scherrer D = A / (LCMH . cos 8)

avec LCMH exprimée en radians.
V.3 Conclusions.
Nous avons mis en évidence, par la largeur de corde 3 mi-hauteur, I'existence

de trois stades de I'’endommagement. Le stade I correspond 4 une augmentation rapide

de la largeur de corde a mi-hauteur liée 3 une multiplication des dislocations. Au
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cours du stade II, il y a réarrangement des dislocations. Ce réarrangement se traduit
par une diminution de la largeur de corde i3 mi-hauteur d’autant plus forte que la
concentration en carbone est faible. Dans le stade III, Peffet des contraintes
appliquées devient apparent. On observe une augmentation de la largeur de corde a

mi~hauteur d’autant plus forte que la contrainte est élevée.

Le mouvement des dislocations est généré par une énergie fournie aux
dislocations, cette énergie peut provenir de Papplication d’une contrainte extérieure
ou encore d’une agitation mécanique. La propagation des dislocations provoque un
frottement de réseau qui n’a lieu qu’en présence d’un réseau de dislocations avant
I'application de la contrainte. Dans un premier temps, sous I’effet de la contrainte
appliquée et de I'agitation mécanique, on a multiplication des dislocations. En effet,
la vibration de réseau provoque la création de doubles décrochements facilitant le
mouvement des dislocations peu mobiles. Le manque d’énergie, nécessaire i la
multiplication des dislocations, produit par une contrainte trop faible (inférieure a la
contrainte de Pierls,' contrainte minimum nécessaire aux déplacements des
dislocations) est compensé par l'agitation mécanique. Lorsque la densité de
dislocations devient trop importante, les dislocations ainsi créées, les atomes en
insertion et le frottement de réseau peuvent s’opposer aux mouvements des
dislocations. On assiste donc 4 un regroupement local sous forme de cellules qui, par
application de la contrainte, seront d’autant plus petites que la contrainte sera élevée.
Le schéma de mouvement des dislocations des différents stades est une multiplication
puis un regroupement sous forme de cellules et enfin une diminution de la taille de
ces cellules. Ceci reste A4 confirmer par une observation en Microscopie Electronique

a Transmission sur des lames minces prélevées a différentes étapes de sollicitation.
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V1. Analyse morphologique de la rupture de fatigue par flexion
trois points.

VI.1l Généralités.

L'utilisation des matériaux est limitée par les risques de déformation ou de
rupture des pigces. Il est donc important de connaitre pour un matériau donné les
conditions dans lesquelles la rupture risque de se produire et les raisons physiques de
cette rupture. Pour cette étude, la rupture est initiée aprés fatigue de flexion trois
points ondulée. L’analyse morphologique de la rupture par fatigue est réalisée par
Microscopie Electronique & Balayage (M.E.B.). L'un des principaux avantages de cette
technique est de permettre de relier 'aspect macro et microscopique par un passage
progressif a différents grossissements.

Les deux échantillons testés, reférencés respectivement BD60 et AD140, ont
été retenus car ils présentent la méme teneur en austénite résiduelle en surface avec
des teneurs en éléments interstitiels différents (1 et 0,7 %C respectivement).
L’observation & I'oeil nu des cassures révélent différentes zones (figure 18) :

En surface la cassure est plane, et i coeur, le faciés est fortement accidenté.

AD 140 BD 60
Application de la charge
Intergranulaire | Intergranulaire i =2 600 )sm
Intergranulaire Intergranulaire o 800 jnm
COMPRESSION ductile ductile
Ductile (+) Ductile (-)
Fragile (-) Fragile (+)
TRACTION | Fatigue Fatigue 22 800 jum
Intergranulaire Intergranulaire 22 600 /Im

Figure 18 : Schématisation de la rupture des aciers cémentés BDG6O (1%C) et
ADI40 (0,7%C).
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Llaspect de la cassure des deux échantillons est globalement similaire si Pon
excepte Ia zone de rupture finale ol quelques différences de proportion entre
ruptures ductiles et fragiles sont remarquées, En surface, dans la zone de traction,
une zone de rupture intergranulaire classique des aciers cémentés est suivie d'une
zone de rupture par fatigue, Dans 1a zone de compression, zone d'application de In
charge, la rupture intergranulaire est suivie d’une rupture intergranufaire ductile. Les
paragraphes suivants expliquent les différents types de ruptre rencontrés.

VI.2 Porosité.

Avant une étude détaillée de Yinfluence des différents paramétres structuraux,
de la concentration en impuretés et en éléments d'addition aux joints de grains, on
peut noter la présence d'une corrosion intergranulaire mise en évidence figure 20.
Etant donné Ia fa_ible'péaéiratibn (ZG ;xm»}, elle ne peut &tre entiérement responsable

de la rupture intergranulaire constatée,

Figure 20 : Corrosion intergranulaire en surface (20 um) et quelques traces de

poropsité.
VI.3 Rupture intergranulaire.
L’examen des surfaces de ruptures apres essai de fatigue montre que, dans

certains cas, la rupture a lieu le long des joints de grains. Cette rupture, appelée
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intergranulaire, se caractérise par une décohésion des grains. Les conditions
d’apparition sont multiples et peuvent é&tre classées en quatre catégories, la
combinaison e deux ou plusieurs d’entre elles avant un effet plus néfaste [17] :

a) présence de certains constituants ou phases e long des joints de grains

{ précipités par exepiple},

b) présence d’impureiés fragilisantes aux joints des grains en Uabsence de

toute seconde phase observable,

¢} action spécifique de Uenvironnement (corrosion, ...) ou des contraintes,

d) application de contraintes & haute température.

Pour nos échantillons, la rupture intergranulaire, localisée en surface sur une
pmfcndeut d’én-w»iro:n- 600 pm (figure 21), est caractéristique de la rupture d'une
structure essentieliément :niartenmique, due au traitement de cémentatioﬁ suivi de

trempe.

a) b)
Figure 21 : Rupure intergranulaire des aciers cémentés - a}) ADI40, b) BD6O.
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La rupture intergranulaire constatée peut provenir d’une fragilisation
consécutive 2 un revenu de détente. En effet, au cours de I'essai de fatigue, la
structure peut subir un revenu mécanique semblable 3 un revenu thermique. La
fragilisation au revenu des aciers faiblement alliés est le résultat de la ségrégation aux
joints de grains d'impuretés (P, Si). Cependant il est vraisemblable que la faible
quantité de ces impuretés ne peut rendre compte entiérement de la fragilisation. Par
contre, les additions de chrome et de molybdéne en quantité relativement importante
dans I'acier 20 NCD 2 peuvent affecter la cohésion des joints. v

De plus, la précipitation de carbures contenant les éléments d’addition
métalliques altérent de fagon permanente la composition de la solution solide,
déplacent les équilibres interface/matrice et modifient les cinétiques de ségrégation.
La cohésion du joint lui-méme est donc fonction de sa composition globale en
impuretés, en éléments d’addition et en carbone.

Aprés. le traitement de cémentation suivi de la trempe, les aciers 2 structures
martensitiques peuvent déja présenter des fissurations (Figure 16, chapitre IV), plus
la quantité de carbone en solution solide dans 'auténite est grande, plus la tendance 2

la martensite 3 se fissurer est élevée.

Deux types de fissures sont observés, microfissures dans les aiguilles de
martensite ou entre les aiguilles de martensite et la matrice austénitique. Cette
fissuration peut s’amplifier au cours de I’essai mécanique. Qutre cette fissuration
interne, il peut y avoir formation de fissures intergranulaires résultant des effets
dynamiques a I'extrémité des aiguilles et entrainant une accomodation des contraintes.
De I'association des contraintes résiduelles et des contraintes appliquées résulte un
champ de contraintes favorable A la diminution de ce phénomeéne.

Les différences de durée de vie (135 000 cycles pour I'échantillon ADI140
(0,7%C) et 12 000 cycles pour I'’échantillon BD60 (1%C)) sont sans doute a relier a
ces phénoménes. En conclusion, les causes de la rupture intergranulaire sont difficiles
a attribuer précisément A 'une ou ['autre des nombreuses possibilités énumérées. Il
semble néanmoins que la contrainte résiduelle dans la couche joue un rdle important

sur la fragilité de la structure martensitique.
VI.4 Rupture intergranulaire-~ductile.
La rupture intergranulaire ductile se caractérise par une décohésion

intergranulaire faisant apparaitre des grains bien marqués et par des microcupules a
la surface des grains (figure 22).




a'} S e . b)v
Figure 22 Rupture infergrm!airé ductite. marguée par wne décohésion

intergranulaire et la présence de cupules = a) AD 140, b) BD 60.

Ce faciés de rupture caractéristique est observé 3 proximité de la zone
d’application de la charge et sous la zone de rupture intergranulaire. Elle s'étend sur
environ 0,8 mm et marque le passage progressif de la rupture & coeur 3 caractére
ductile & la rupture intergranulaire de Ia couche,

On peut noter que ces deux types de ruptures couvrent Pensemble de Ia zone

cémentée soit environ 1.5 mm.

A

VI.5 Rupture a coeur.

V1.51 Echantillon BD 60.

La rupture 2 coeur de cet échantillon se différencie de ce que !'on observe
plus prés de la surface par un relief accidenté caractérisé par un faciés de rupture
mixte fragile/ductile oi1 Ia présence de cupules est lide a Ia rupture ductile et celle de
zones de clivage 3 la rupture fragile (Figure 23).
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Figure 23 Photographie caractéristique d'une rupture mixte ductile/ fragile
(cupules et clivage).

Cet aspect mixie est sgns doute 13 comséquence du comportement élastique
différent des phases ou contituants susceptibles d’&tre présents. Dans nos conditions

de trartement, ferrite, bainite ¢t austénite retenue peuvent coexister.

L.es clivages sont caractéristiques du mode de rupture des métaux i structure
cubique centréa par rupture suivant les plans cristallographiques (100) (Figure 24).
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F’igu re 24 : Focies caractéristique d'une rupture par clivage (présence de rivieres

et de languettes).

Ces ruptures se traduisent par la présence de rividres (marches correspondant
A Pintersection de deux plans de clivage) visibles sur les figures 23 et 24, et de
languettes visibles sur la figure 24. La figure 24 est typique du faciés de rupture
fragile de la bainite, les zones de rupture ductile sont associées 4 la présence de

ferrite,

_]}3,




Figure 25 : Inclusion, dans une cupule, de type sulfure de manganése.

Quelques sulfures de manganése sont visibles sur les faciés de rupture

(exemple figure 25) et jouent le role d'initiateur de la rupture ductile.
V132 Echantillon AD 140,

Pour cet échantillon, la ductilité est plus importante comme on peut le

constater sur fa figure 26.

Figure 26 : Faciss typique d'wne rupture ductile observée sur échantillon AD 140,
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En effet, la structure bainitique 4 coeur est moins présente du fait de la
température de trempe plus élevée (140°C au lieu de 60°C) et donc de la vitesse de
refroidissement plus 'faibie 4 coeur. Néanmoins, quelques zones de clivage sont

.

visibles (figure

colonnpe {100}

vertébrale
Figure 27 : Clivage type "arétes de Hareng”.
Comme nous Pavens vu, le clfi:vage s'effectue selon un plan (100) dans le cas
des structures cubiques centrées oG il peut prendre {"aspect "d’arétes de poissons”, la

direction <l10> correspondant & la “colonne vertébrale” et deux directions <110>
correspondant aux "arétes”. On» peut égalenient‘_abserver Pinfiuence d'un maclage

Figure 28 : Languettes en "creux” dans une zone de clivage.
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VvI.6 Rupture de fatigue.

Du c¢oté opposé 3 I'application de la charge, on retrouve une rupture

intergranulaire en surface et sous cette zone, un facids de rupture caractérisé par une

10table de microfissures secondaires et une striation peu: d

Figure 29 : Microfisswes et striation du faciés de rupture.

a) ADI40 k) BD6O

Du point de vue macroscopique, au contraire du relief accentué de la rupture

a coeur, la rupture dans cette zone est relativement plane et réfléchit peu la humisdre.

A plus fort grossissement, on observe des stries de fatigue (Figure 30) relativement
peu définies étant donné la complexité de Ia microstructure (Martensite + Bainite + ;
Austépite + Ferrite).
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F'igure 30 : Microfissures et stries de fatigue & fort grossissement
a} AD 140, b) BD 60.

vi.7 Conclusions.

La morphologie de la rupture par fatigue des deux aciers cémentés comprend

sucgessivement ;

~ une zone de rupture intergranulaire marquée par une décohésion aux joints
de grain liée A la structure martensitique,

- une zone de rupture par fatigue caractérisée par une striation grossiére et a
présence de nombreuses microfissures secondaires,

- la rupture i coeur est une rupture mixte ductile/fragile, pour les deux
échantillons testés, une différence de proportion entre ces deux types de

rupture est constatée,

La différence de comportement des deux échantillons réside essentiellement
dans Pécart de durée de vie (AIDI40 : 135 000 cycles, BD60 : 12 000 cycles). L aspect
des fractographies étant semblable dans les deux cas, cet écart est probablement lié a
Ia tensur en carbone de Ia couche,
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VIl. Conclusions.

L’endommagement conduisant 3 la ruine de I'échantillon peut se décomposer
en trois étapes représentées successivement par un endommagement ol aucune fissure
n’est décelable puis par l'amorgage macroscopique de microfissures et enfin par la
propagation de cette macrofissure.

Pour tenter de mieux comprendre I’endommagement en fatigue intervenant
avant P'amorgage de la fissure conduisant 2 la rupture, nous étudions plus
spécialement la microstructure, la dureté et la largeur de corde 4 mi-hauteur. Pour
compléter I'étude de ce premier stade de I'endommagement, nous analysons les faciés
de rupture. ‘

Les faciés de rupture observés sont semblables, il en résulte que les écarts de
durée de vie enregistrés proviennent essentiellement de la concentration en carbone
différente pour les deux échantillons et des relations entre les dislocations et la
concentration locale en carbone. Pour apprécier cette interaction, nous avons
considéré la largeur de corde 4 mi-hauteur, du pic de diffraction de la martensite,
nous renseignant sur I’état de microdéformation. L’évolution de ce paramétre. fait
ressortir trois stades :

- multiplication des dislocations (augmentation de LCMH),

- adaptation caractérisée par une baisse de LCMH d’autant plus importante

que Ia teneur en carbone est faible,

- augmentation de LCMH en fonction de la contrainte appliquée.
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- CONCLUSION -

A partir des données expérimentales du traitement de cémentation, il est
possible de déterminer le profil de concentration en carbone grdce aux lois de
diffusion de Fick ainsi que les différentes microstructures en fonction des
modifications du diagramme TRC de l'acier utilisé. En considérant les paramétres -
teneur en carbone et microstructure - nous établissons un modéle de prévision des
contraintes résiduelles. Ce modéle prend en compte les variations locales de volume
dues aux transformations métallurgiques. L'originalité de ce modéle est que l'état
microstructural qui serait obtenu aprés refroidissement lent est pris comme état de
référence. Les duretés et fractions volumigques des phases sont mesurées ou calculées
"aprés” le traitement thermigue. Ces mesures a posteriori justifient 'utilisation d’un
modéle purement élastique, puisque la plastification de transformation est prise en
compte implicitement dans ces mesures. Ce modele simple permet d’estimer

correctement U'amplitude et la répartition des contraintes dans la couche.

L'étude de la résistance a la fatigue des matériaux durcis superficiellement
doit tenir compte de la microstructure et des contraintes résiduelles qui sont
étroitement liées. Les modeles de comportement en fatigue déduits de ['aspect
microstructural et de I'état de contraintes montrent que le site d’amorgage de la rupture
se trouve plutdt a la surface pour les échantillons non entaillés et présentant un taux
d’austénite retenue faible. Lorsque ce taux augmente, il y a modification de la
morphologie de la rupture et I’amorgage peut avoir lieu sous la surface. Il existe ainsi
un optimum pour le taux d’austénite résiduelle. Pour les échantillons entaillés, on note
un phénomene similaire et on montre que la durée de vie la plus grande est obtenue
pour 20% d’austénite résiduelle a la surface et pour 10% d’austénite résiduelle lorsque
la bainite est présente. Ces contraintes résiduelles sont le plus souvent instables au
cours du cyclage, la microstructure pouvant simultanément évoluer pendant cette
période. Pour tenter de mieux comprendre I'endommagement en fatigue, nous étudions
plus particulierement I'évolution de la microstructure, de la dureté et de la largeur de
corde & mi-hauteur au début de la sollicitation et avant l'apparition de fissures
conduisant a la rupture. Nous terminons cette étude par une analyse morphologique de

la rupture.

Les faciés de rupture observés sont fonction des modes de rupture qui

dépendent eux mémes de la microstructure et des contraintes résiduelles qui sont




intimement liées. Dans le cas présent les différences constatées entre les facies de
rupture des deux échantillons ne sont pas suffisamment grandes pour expliquer les
écarts de durée de vie. Il est vraisemblable que les contraintes résiduelles qui
conditionnent la localisation de lU'amorgage de la fissure menant & la rupture sont
voisines dans les deux cas. Les paramétres qui nous semblent les plus significatifs
dans le cadre de cette étude pour expliquer ces comportements sont d'une part la
concentration en carbone différente des deux échantillons et d’autre part les relations
entre la configuration du systeme de dislocations et la concentration locale en carbone.
Cette interaction peut étre appréciée par la mesure de la largeur de corde & mi-hauteur
d’un pic de diffraction X (il s'agit ici du pic (110) de la martensite) qui permet de
tirer des renseignements sur les microdéformations et la taille des cristallites ou
domaines cohérents. Nous observons, en étudiant U'évolution de la largeur de corde &
mi-hauteur pour les deux échantillons au cours de l'essai de fatigue, les trois stades
suivants :

= multiplication des dislocations dés les premiers cycles (augmentation de la LCMH ),
- adaptation caractérisée par une baisse de la LCMH,

- augmentation de la LCMH en fonction de la contrainte appliquée conduisant & la

rupture.

Pour Ulétablissement d'un modéle d'endommagement par fatigue il faut
distinguer trois étapes successives =
- au cours de la premiére étape aucune fissure macroscopique n'est décelable, cette
période est caractérisée par des phénoménes liés aux dislocations ;. multiplication,
réorganisation, empilement, formation de murs et de cellules. Cette période se termine
par un micro-amorgage di aux concentrations de contraintes lides aux empilements de
dislocations.
- La deuxiéme étape est I'amorgage macroscopique provenant de la nucléation des
microfissures. Cette étape se termine par la création d’une macrofissure.
- La derniére étape est l'étape de propagation de la macrofissure qui se termine par la

rupture brutale de l'échantillon.

Les deux derniers stades ont été largement étudiés. La premiére étape est plus
difficile a modéliser parcequ'elle fait intervenir des micro-mécanismes locaux. C’est

l'étude de cette étape qui fait l'objet de la recherche présentée ici.

Quels sont les paramétres a prendre en compte lors de la premiére étape pour
Uétablissement d'un modeéle? La réponse est difficile en I'état actuel des travaux, en

effet, la densité, la multiplication, le réarrangement, la taille des cellules des




dislocations interviennent au cours de l'endommagement. Si ces effets ont été bien mis
en évidence au cours de cette étude, au moins qualitativement, le choix entre les
paramétres caractéristiqgues pour [I'établissement d’un modéle n'est pas possible
actuellement. Un passage obligé, nous semble-t-il, est l'observation au Microscope
Electroniqgue en Transmission de lames mincés prélevées sur des échantillons a

différents stades de I'endommagement correspondant & la premiére période.




ANNEXE

Méthode de détermination des contraintes résiduelles

par diffraction des rayons X




RONGTEN découvre un rayon étrange ...
Il traverse la matiere !
Sa nature est totalement inconnue :
On l'appellera X.

La découverte des rayons X se propage rapidement dans tous les milieux, la
presse aidant. Le physicien est I'objet d’investigations multiples. H.J.W. DAM,
correspondant de la revue anglo-américaine Mc Clure Magazine, rencontre le
Professeur Rongten a4 I'Institut de Physique de Wiirzburg, trois mois aprés sa grande

découverte. Il 'interroge quant 3 la nature des rayons observés.

H.J.W. DAM : " Est ce de la lumiére ? ".

W.C. RONGTEN : " Non, car cela ne peut ni se réfléchir, ni se réfracter ".
H.J.W, DAM : " Qu'est ce alors ? ",

W.C. RONGTEN : " Je ne sais pas. Au sujet de I’existence d’une nouvelle

sorte de rayons que j’ai décelée, je me propose

d’étudier leurs propriétés ... ".

Extrait de W.C. Rongten par Jacques Nicolle
Ed. Seghers., 1965.
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l. Introduction

De 1895, date a laquelle les rayons X sont pour la premiére fois mis en
évidence par W.C. Roéngten, & nos jours, I'histoire des rayons X accompagne le
développement de l1a physique moderne. Sonder la matiére, déterminer la position des
atomes, étudier leurs interactions, détecter leurs déplacements relatifs, ... cette tiche
immense requiert de multiples moyens d’investigation, parmi lesquels les rayons X
ont gardé jusqu'a aujourd’hui une place essentielle. ‘

Les plus grandes découvertes dans ce domaine sont sans nul doute celles de P.
Debye associé 4 P. Scherrer et A.W. Hull ainsi que celles de Bragg pére et fils. Les
premiers ont mis au point la méthode des poudres en utilisant, 2 la place de grands
monocristaux, des poudres composées de monocristaux de la taille d’un micrométre.
L’obtention du diagramme de diffraction X de ces substances 2 permi de connaitre la
nature de trés nombreux matériaux. W.H. Bragg et son fils W.L. Bragg construisent le
premier spectrométre 4 rayons X qui permit de mesurer I'intensité des faisceaux
diffracté et réfléchi dans diverses directions par les couches atomiques du cristal. En
mesurant les angles sous lesquels les diverses faces d’un cristal réfléchissent les rayons
X et I'intensité du rayonnement réfléchi, ils déterminent 'arrangement géométrique
des atomes dans les plans paraliéles 4 ces faces. En particulier grice A ces techniques,
ils entreprennent l’étude systématique des structures atomiques des cristaux. Le
développément de la technique de diffraction X permet d’autres investigations, en
Jparticulier la détermination des contraintes résiduelles.

Les contraintes résiduelles introduites au cours de la fabrication affectent le
comportement tant mécanique que physico-chimique des piéces mécaniques vis A vis
de sollicitations extérieures. En effet, en se superposant aux contraintes appliquées,
les contraintes résiduelles peuvent se traduire par des effets néfastes : accélération de

la corrosion, tapures etc... ou bénéfiques comme c’est le cas pour la résistance 3 la

fatigue lorsque des contraintes résiduelles de compression sont générées dans la zone
superficielle des piéces. Il est donc important de pouvoir mesurer ces contraintes,

d’autant plus que leur prévision par le calcul est souvent difficile.

Des méthodes extensométriques développées par Sachs et Weerts en 1930
permettaient une détermination globale des contraintes principales. Ces méthodes,
perfectionnées en 1934 par Barrett et Gensamer aux Etats Unis puis par Glocker en

1935 en Allemagne, mirent en évidence la possibilité d’estimer individuellement les




contraintes principales. Depuis cette époque, d’autres progrés ont été réalisés, mais
c’est le développement important de la technologie qui a permis a4 la méthode de

détermination par diffraction des rayons X de rivaliser avec les autres méthodes

[1,2,3]

La méthode de détermination des contraintes résiduelles par diffraction des
rayons X présente d'une part, l'avantage d'étre non destructive lorsque la
détermination se limite 4 des mesures en surface des pigces et d’autre part, de fournir
des renseignements supplémentaires trés utiles 3 la connaissance du matériau. Par
exemple, elle permet, par 'étude de la position, du déplacement et de la forme des
pics de diffraction, de donner une description compléte des phases en présence et de
leurs quantités respectives, de fournir une estimation précise des microdéformations

et d’en déduire les contraintes résiduelles agissant sur le matériau.

On trouvera, dans ce chapitre, une étude bibliographique de la méthode de
détermination des contraintes résiduelles par diffraction X ainsi qu’une discussion des

limitations de cette méthode.




Il. Généralités sur la diffraction des rayons X.

II.1 Loi de Bragg.

Un matériau métallique est de maniére générale un édifice cristailin formé
d’une association de grains monocristallins [4] Chaque monocristal est le résultat
d’'un empilement de plans atomiques caractérisés par les indices de Miller (h,k,1}
contenant une répartition réguliére d’atomes. Si I'on considére un faisceau de rayons
X incident de longueur d’onde A formant un angle 8 avec une famille de plans
* cristallins définis par leur distance interréticulaire dhk, (Figurel), il y a diffraction si
la relation suivante (1) appelée loi de Bragg, mettant en évidence la notion de

réflexion sélective, est vérifiée,

rayon normale rayon
incident diffracte

d hkl i \\\l famille de

N plans
| N h k|

Figure 1 : Schéma de la loi de BRAGG.

Loi de BRAGG: - 2dy, sin ©,, =n A (@ entien) (1)
avec d,,, = distance interréticulaire fonction des indices de Miller,
G.a = angle de BRAGG,
A» = longueur d’onde monochromatique des rayons X,

n = ordre de la diffraction.




La relation de Bragg peut également s’écrire :
2(dy,/n) sinf, = A @)
Ainsi une réflexion du énidéme ordre peut &tre interprétée comme une
réflexion du premier ordre par la famille de plans {nh, nk, nl} fictifs contenant le
plan d'indices (h, k, 1) et de distance interréticulaire dy;, / n. Nous utiliserons la

relation de Bragg, avec la remarque précédente, sous sa forme :

2d, sinB,, = A ®3)

ou I'ordre de la diffraction est implicitement introduit par les indices de Miller.

Remargues : 11 faut noter que, d’un point de vue géométrique, le faisceau
incident, la normale aux plans diffractants et le faisceau diffracté sont coplanaires, le

faisceau diffracté faisant un angle de 2© avec le faisceau incident. D’autre part, la
limitation sur la valeur de sin © entraine la condition: 2 dy; >A.

II.2 Méthode générale.

L’élaboration d’un matériau conduit trés souvent, dans le cas d’un polycristal,
a4 une microstructure présentant un trés grand nombre de grains de tailles variables.
L’orientation cristallographique de ces grains étant aléatoire, il y a toujours une
famille de plans {h, k, 1} qui donne lieu &4 une diffraction. On a alors formation de
cones de diffraction, d’angle au sommet 4 © , constitués de tous les faisceaux

susceptibles de diffracter (Figure 2).

faisceaux diffractes X
/
(4

! 7 1

i i

! N/ !

i N ‘ .
faisceau ! AN faisceau

' \\ \ .
incident \ Sy - transmis

\

echantillon

Figure 2 : Cones de diffraction.



La détermination de I'angle O est faite en détectant la position des faisceaux
diffractés soit a l'aide d’un enregistrement photographique (méthode qualitative de
Debye Scherrer) (Figure 3a), soit 4 I'aide d’un diffractogramme permettant des

mesures quantitatives de la position et de I'intensité du pic (Figure 3b).

N

28

a) film de Debye Scherrer b) diffractogramme

Figure 3 : Mesure de l'angle 6.

II.3 Parametres agissant sur la diffraction.

Les matériaux métalliques, de part leur histoire métallurgique, ne sont jamais
parfaits. Il en résulte une certaine hétérogénéité i 1’échelle macro ou microscopique.
En effet, un matériau cristallin est constitué de phases, elles mémes formées de
grains, Chaque grain, de taille différente, peut é&tre considéré comme un arrangement
de domaines séparés par un réseau de dislocations. Les domaines étant constitués
d’empilements réguliers d’atomes. Chacun des parameétres évoqués ci-dessus influence

la diffraction des rayons X par une contribution ‘qui lui est propre (Tableau I).




NATURE

SCHEMATISATION

PARAMETRES

matériaux

- composition chimique,
- traitements thermique,

chimique ou mécanique.

phases

- composition chimique,

- proportion,

structure,

limites de phases.

grains

taille,

orientation cristallo,

joints de grain.

domaine cohérent

de diffraction

moyenne quadratique de £

mur et réseau de dislo.

réseau cristallin.

cellules

11l

- distance interréticulaire,

- défauts ponctuels.

Tableau | : Parametres agissant sur la diffraction [5].

Quelque soit

I’échelle d’observation,

on peut mettre en évidence les

contraintes résiduelles, engendrées par les déformations, assurant la continuité du

matériau. On définit alors classiquement trois ordres de contrainte [4,5] suivant leur

champ d’application.

lll. Nature des contraintes résiduelles.

IXXI.1 Définition.

Les contraintes résiduelles sont les contraintes multiaxiales statiques, en

équilibre mécanique, qui existent dans un systéme isolé des actions extérieures (forces

et moments) [4].




III.2 Origine et classification

Transformation de phases

Etat > Etat
Thermique < Métallurgique
Chaleur latente de
transformation de phases
Variation Transformation de

Transformation de phases induite par Variation de longueur
de I’énergie de longueur les contraintes par transformation de
déformation , phases

Etat
Mécanique

Origine des contraintes résiduelles (extrait de [6] tiré de [7])
Interaction entre différents états.

Analyse de I'origine des contraintes
résiduelles dans un ensemble mécanique

Matériau : plusieurs phases - inclusions - défauts de réseau.

Conception, Fabrication : traitements thermiques - mise en forme

enlévement de matiére - assemblage - dépots

modification des couches superficielles.

Sollicitation : Mécaniques (déf. plastique locale) - Thermiques (gradients de

température) - Chimiques (diffusion).
extrait de [6] tiré de [7].

Les contraintes sont classées en trois catégories dites du ler, 2nd ou 3éme

ordre suivant leur champ d’application. Elles sont représentées sur la Figure 4.




joints de grains

Figure 4: Superposition des contraintes de type I, IT et III.
* contrainte du ler ordre: QT

Appelée également macrocontrainte, elle s'applique i I’échelle de plusieurs
grains et couvre une distance de quelques dixiémes de millimétres. Cette contrainte
est homogéne dans un grand domaine du matériau. Elle correspond & une valeur
moyenne sur le matériau.

* contrainte du 2nd ordre : Gn

Cette contrainte du 2nd ordre ou encore microcontrainte s’applique a 1’échelle
du grain ou d’une phase, c’est 3 dire sur quelques dizaines de micrométres. Elle
correspond A une oscillation de la contrainte autour d’une valeur moyenne représentée
par 0™,

* contrainte du 3eme ordre : §

Cette contrainte, inhomogéne sur un petit domaine du matériau, n'agit que sur
quelques distances interatomiques (qq 10nm). Elle est reliée i toutes les déformations

du réseau cristallin.

Pour le matériau, I'état de contraintes résiduelles résulte de la superposition de

ces trois types de contraintes comme le montre la Figure 4.




II1.3 Effets sur le matériau.

Les contraintes résiduelles peuvent avoir un role bénéfique ou néfaste selon
les utilisations des matériaux. Par exemple, elles s’ajoutent aux contraintes appliquées
et elles peuvent conduire 4 des déformations inacceptables pouvémt entrainer une
fissuration rapide, ce phénoméne étant accéléré en milieu corrosif. On les utilise aussi
pour la mise en compression des couches superficielles afin de limiter le phénoméne
de corrosion et pour améliorer la tenue en fatigue [8]

IIXI.4 EBffets sur la diffraction X.

Le principe de la méthode est de prendre la distance interréticulaire dy,

comme jauge de déformation. La mesure des variations de longueur de dy,;, imposées

par les contraintes résiduelles, se fait en différenciant la loi de Bragg :

E =Ad /do= - cotgB.AD ®) )

Cette relation montre que la détermination de la déformation & est fonction
du déplacement de la raie de diffraction correspondant 3 la famille de plans {h, k, 1}
considérée. Pour augmenter la précision, il est conseillé d’utiliser les grands angles de
Bragg. Notons que cette méthode ne peut s’appliquer qu’a des matériaux susceptibles
de diffracter (matériaux cristallins), et que la mesure- se fait en surface A cause de la

faible pénétration des rayons X (quelques )xm) [4]

Sur un diffractogramme, [’effet des contraintes se matérialise par un
déplacement du pic de diffraction généré par une déformation uniforme a ’échelle
microscopique (passage de do a d), soit par un élargissement du pic de diffraction da
a une oscillation de d autour d’une valeur de référence do. Cet élargissement est

caractérisé par la largeur i mi-hauteur.

Par rapport 4 des méthodes classiques et malgré les restrictions mentionnées
ci-dessus, la diffraction des rayons X est la méthode qui donne le plus d’informations
comme le montre le Tableau II extrait de [8] tiré de [9]




PARAMETRES RADIOCRISTALLOGRAPHIE X TERME TECHNIQUE

Macroscopique Mesure des contraintes par RX contraintes résiduelles
macroscopiques (§ I

Submacroscopique Analyse du profil du pic taille des cristallites. «

(largeur 2 mi-hauteur)

- Technique du microfaisceau taille du sous grain,

déf. du réseau, 0:1

Microscopique {désorientation.
- Analyse du profil du pic taille du domaine -
(Fourier, largeur intégrale) microdéformation \)

densité de dislocations

Tableau Il : Informations données par la méthode de diffraction des rayons X.

IV. Dépouillement d’un diffractogramme.

Par une analyse plus fine des pics de diffraction on peut accéder 2 trois

catégories d’information déduites de la position, de P'intensité et de la forme des pics.

La POSITION du pic est liée aux aberrations géométriques de l'appareillage
et 4 la valeur moyenne des distances interréticulaires qui dépendent a la fois de la
nature du volume diffractant et de son état mécanique macroscopique. C'est la

position qui est utilisée pour déterminer les contraintes résiduelles macroscopiques.

(Cf &V).

L’INTENSITE du pic de diffraction ou aire du pic est liée au volume
diffractant. Ce paramétre peut tout a la fois renseigner sur la répartition des phases
cristallines (dosage semi-quantitatif) et sur la distribution des orientations (texture)

des domaines cohérents ou cristallites.

(Cf & VI).

La FORME du pic est liée a Pélargissement instrumental (géométrie du

faisceau), la distribution et la nature des domaines cohérents, P’hétérogénéité des




déformations des domaines cohérents (anisotropie élastique, incompatibilité plastique),

la taille des domaines cohérents et leurs déformations élastiques internes.

(Cf & V).

V. Mesure des contraintes résiduelles de type L.
V.1l Méthode généralse.

L’effet de la contrainte sur la distance interréticulaire des plans diffractants

est fonction de l'orientation du grain par rapport i la direction de la contrainte
w—

(définie par Ny, = normale aux plans diffractants). La représentation schématique sur

un échantillon libre de toute contrainte ou soumis i une contrainte uniaxiale est

donnée figure 5.

SANS CONTRAINTE
mkl NEA :N:kl
L
N =
VY:-90° Wz45° Y-0°
AVEC UNE CONTRAINTE UNIAXIALE

an—

Eid
Nk \_NET *ﬁ:}((
g

=) Y S

N hkt
Y-90° Y:oss° Y-o°

Figure 5 : Distance interréticulaire fonction de I'angle Y.




Cette figure indique clairement, d’aprés [10], que la précision sur le calcul
des contraintes est étroitement liée a la mesure de dy,; en fonction de I'angle Y.

Le processus .expérimental consiste & amener sous I'incidence de Bragg, par
différentes rotations de I'échantillon, des grains dont I'orientation est bien repérée, a
déterminer avec précision la position du pic de diffraction correspondant 4 'angle
e n pour en déduire la valeur de dy,,. De fagon générale, la méthode consiste 2

=
déterminer le tenseur des déformations 6 en un point quelconque. Ceci ne fait appel
a aucune hypothése particuliére mais nécessite une définition rigoureuse du repére

dans lequel on a accés aux angles ¢ R W et 9 (Figure 6).

, M
Rp= rayon diffracte F3 4™ : .
. \1/ L3 = bissectrice

Rj=rayon incident Rp de Ry etRp

e

N L
M1
/ 7/
7 7 plan
ECF]C]NH“OD 7 diffractant

Z

Figure 6: Définition des repéres et des différents angles.

Les mesures s’effectuent dans le repére de laboratoire (Li), la direction Lg

correspondant a la bissectrice des rayons incident et diffractant. Le repére lié a

I’échantillon se déduit du précédent par les relations (5) :

L, = cosY cos¢ E, + cos¥ sin ¢ E, - sin b4 Ey
Ly=  -sin ¢ E, + cos¢ E, (5)
Ly = sinY cos¢ E, + sin¥ sin¢ E, + cas\l’li8

. . D
La direction de mesure est la normale aux plans (N,,) confondue avec Lg.

Elle s’écrit dans le repére de I'échantillon.




sinq’ cos ¢>

Npyp = sin Y sin ¢ Ly notée N é

cos q’

v (6)

La valeur de la déformation mesurée dans la direction Ngy , notée £w , S

déduit du tenseur des déformations toujours dans le repére Ei par :
Eqv=UNgolzi - € & - INgple: )
ov ¢v!Ei Ei golEi

soit Pexpression :

€¢‘p =[ €, cos2d+ €, sin2¢ + €,, sin*® - 633] sinzVY
+[EscosP + €, sin® Isin2¥Y + &, @

Pour appliquer les relations contraintes-déformations déduites de la loi de
Hooke généralisée, il est nécessaire de poser les hypothéses suivantes [4] :

- le cristallite doit posséder un comportement mécanique linéaire élastique (loi
de Hooke),

- le matériau polycristallin doit étre quasi isotrope ce qui impose une taille de
cristallite suffisamment faible pour qu'un grand nombre d'entre eux diffracte et que
leurs positions soient aléatoires.

- l'état microscopique des contraintes et des déformations doit étre homogéne

dans le volume irradié.

Les composantes du tenseur des contraintes se déduit alors de la relation (8)

par I'intermédiaire de la loi de Hooke généralisée suivant la relation (9) :
Q’ii = 1/(1/2'82) {eij = [8ij X Sl X (611'*'622'*'633)/(1/252'*' S1)]}(9)

oi 1/2 S, = (1+4V)/E et S, =-Y /E

peut également s’écrire en fonction des § ij de la fagon suivante :

Epy= (1/2S,) [ G, cos2d+ G, sin2 +GC,, sim@P - T ] sim¥
+(1/2S,) [ G cos@ + G, sind Isin2¥ +1/2S, O,
+ S, (0_11 + Q,, + 0'33)’ (10)




V.2 Détermination des constantes élastiques
radiocristallographiques.

La détermination des contraintes résiduelles par diffraction des rayons X
nécessite la connaissance des constantes élastiques S; et S, citées précédemment. Dans
le cas d’un matériau {:lastique et isotrope, tant au niveau microscopique que
macroscopique, ces constantes sont directement reliées au module d’Young E et au
coefficient de Poisson Vdu matériau, Dans le cas ou le cristal n'est pas isotrope, les
caractéristiques mécaniques dépendent des directions cristallographiques considérées.
Les coefficients S, et S, sont fonction du plan cristallographique sur lequel la mesure
est effectuée, ils sont appelés Coefficients Elastiques Radiocristallographiques
(C.ER.).

V.21 Détermination des C.E.R. par le calcul.

Les constantes E et Vdes relations 9 et 10 ont fait 'objet de nombreuses
études qui différent par les hypothéses posées. En 1928, Voigt [11] suppose que
dans un matériau polycristallin, les déformations sont conservées aux limites des
grains. Ceci consiste 2 négliger Panisotropie élastique des domaines cohérents et
conduit 4 dire que les déformations d’ordre II sont homogénes dans le matériau et
égales aux déformations macroscopiques d’ordre I (€11 = £ 1), Pour Reuss [12] en
1929, ce sont les contraintes d’ordre II qui sont homogénes et identiques aux
contraintes d’ordre I(0I=@010.

Dans la plupart des cas, les constantes mesurées sont comprises entre les deux
valeurs estimées par Voigt et Reuss. C'est ainsi que Neerfeld [13] en 1942 propose
une moyenne pondérée de ces deux résultats. Le modéle qui est le plus généralement
utilisé est le modele dit "auto-cohérent” de Krdner (1958) [14] qui tient compte i la

fois des remarques de Voigt et de Reuss.

Si on considére chaque cristallite du métal comme un milieu continu
homogéne, le comportement élastique d’'un domaine cohérent de diffraction peut
également étre décrit par la loi de Hooke anisotrope du monocristal ; 611 = ? f I
oi s représente le tenseur de complaisance. Quelque soit le modéle envisagé, les
constantes élastiques S; et S, sont calculées a partir de ce tenseur dont les valeurs

dépendent de la composition chimique, de la structure cristallographique et de I'état




d’écrouissage du cristallite. Elles sont représentées suivant le méme formalisme sous la

forme [15].

1/2 S,y = 1/2 S, [1+3(0.2-Y )A]
S,mkn = S, -~ 1/2°S, (0.2-})A a1

otV =[hZA+hA2IH / (h3+k3413)? ; S, = - V/E ; S,= 2(1+V)/E
et A=5(Apx-1)/(3C+2Apy)

o&?est le facteur d’orientation du plan (hkl), S; et S, les constantes élastiques
du matériau et Agy le facteur d’anisotropie radiocristallographique de Iagrégat
polycristallin fonction des constantes élastiques du monocristal et du modéle utilisé
(Tableau III).

VOIGT REUSS KRONER
2ASy1 - Sy19) 8G? + G(9A, + 12A,) + 6A,A,

Apx 1
Sus 8G, + G(9A, + 12A,) + 6A,A,

Tableau Ill : Expression de Agx suivant le modéle envisagé.

Le modéle de Krdner permet également de calculer les constantes élastiques

macroscopiques E,, V., et Gy de la phase« en résolvant I’équation :
o> X L

3 2 =
G‘(+aG'(+bG°(+c—0 (12)

et E,=9AGy/ (A +Gy) ; \2< = E,/2G, - 1

V.22 détermination expérimentale des C.E.R.

Dans certains cas, la détermination expérimentale peut s’avérer utile pour
vérifier le calcul ou alors lorsque les paramétres nécessaires au calcul ne sont pas
connus. Deux xhéthodes sont généralement employées, la premiére consiste a mesurer
la déformation f¢.‘, pour différentes valeurs de la contrainte appliquée en fixant les
angles ¢ et ‘P (Figure 7a) et la seconde pour différentes valeurs de q’en fixant la
contrainte appliquée et I'angle ¢ (Figure 7b).
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Figure 7b ; €¢ven fonction de \V (O et ¢ fixes).
Figure 7 : Détermination expérimentale des C.E.R.[15],




V.23 constatations.

Nous avons vu que les constantes élastiques S, et S, peuvent étre calculées ou

mesurées. La détermination expérimentale présente cependant ['avantage d’étre
indépendante de tout modéle théorique. Elle permet de s’affranchir de Ierreur
commise en retenant, pour les constantes élastiques macroscopiques, des valeurs tirées
de la bibliographie et ne correspondant pas toujours parfaitement au matériau étudié.
Jaoul [16] donne quelques valeurs des termes s; nécessaires pour le calcul des

C.E.R..
V.3 Etat de contrainte.
V.31 état de contrainte biaxial.

Dans un état de contrainte biaxial, les composantes du tenseur des

déformations &€ ;5 et € g (avec i # 3) sont nulles. L’expression 8 devient :
Cop = Asin2Y + B (13)

Cette relation est représentée graphiquement par une droite en fonction de
sin?¥. Par un choix judicieux des angles ¢ , il est possible de remonter aux tenseurs
des déformations puis au tenseur des contraintes par la relation 9.

~ Dans le cas ou les axes de référence sont confondus avec les axes principaux,
on peut écrire :
Cpy=+VYE .Gy, sin?¥ - VE (00 (14)

relation schématisée sur la figure 8.

1\
Y | 0+
1+V (79
pente = j_E—\') Ty
sin® ‘Y
e4— - -\-)E— . (G:l+ 0;.)

Figure 8 : Représentation schématique de la loi dite des "sin*¥ *.




V.32 état de contrainte triaxial.
V.321 méthode des sin?¥Y et sin2¥.

Dans un état de contrainte triaxial, les déformations au cisaillement ( E ij
avec i # j) ne sont pas nulles. Un artifice mathématique utilisant les valeurs positives
et négatives de ['angle q) permet d’accéder aux déformations. Dans ce cas, nous
obtenons une ellipsoide des déformations (Figure 9) que I'on peut linéariser par
simple addition ou soustraction des fwy et € ¢q,v.

A

Eoy & gy+

sin2t"
R

Figure 9 : Ellipsoide des déformations.

Les composantes du tenseur des déformations peuvent ainsi é&tre déterminées

en considérant les relations suivantes :
172 (Eggr+ Egg) = 1 € 1y cos?Ps €5 sinap + €5, it - Epsinr Yo €
172 (Egye- o) =1 € ycosP + € jysin  1sin |2] (15)

(On retrouve I'état de contrainte biaxial en posant £ 18 = € 23 = 0 soit & Py+ = aﬁy')-

A partir des représentations graphiques des équations (15), pentes et

ordonnées 4 ’origine permettent la définition compléte du tenseur des contraintes.



V.322 par régression multiple [4,5].

Cette méthode permet une meilleure détermination de [I'ellipsoide des
déformations (multiplication des angles ¢ et ‘P ) et prend mieux en compte
’anisotropie éventuelle du matériau liée, par exemple, 2 la présence d’une texture
cristallographique. Pour cela, il est nécessaire d’écrire la relation (10) sous la forme

plus générale :
c‘;N, ‘=Z(1/2 S, *NW N¢‘I’+ Sy Sij) 6'},. (16)

Si 'on considére symétrique le tenseur des contraintes, on peut écrire plus
simplement :
Epw =Z F; .0 an
ou les termes Fijs fonction des Constantes Elastiques Radiocristallographiques,

apparaissent dans le tableau IV [17].

Si; Fy
Oy Fi1=1/25;,cos? P sin?Y + S,
T3z Fyp=1/2S,sin2®  sin?y + S,
Gas Fg3=1/2S;cos?Y  + S,

Gas =033 | Fpe=Fy=1/4S;sin@ sin2V

Gy =G0y Fig=Fg; =1/4 S, cos¢ sin2 ¥

G2 =0 | Fyp=Fy =1/4 S, sin2) sin2¥

Tableau IV : Expression des termes Fij.

m
Pour chaque direction N¢\|i choisie, on petét mesurer la déformation (E Wf) et
calculer la valeur donnée par la relation (17) ( 6¢q} ).
Les contraintes peuvent alors étre déterminées en minorant, par la méthode

des moindres carrés, I"écart quadratique ; 9
2 m c
A Z ( Esy ~ & (1)
= -1 v
N
V.4 Interprétation des résultats.

Généralement, un matériau se compose de divers constituants dont les
caractéristiques moyennes sont différentes des caractéristiques globales. Ceci est da

d’une part, 2 un phénoméne de localisation des contraintes provenant de la différence




des constantes élastiques et d’autre part, 3 une différence de comportement en
déformation. En se plagant sur un pic de diffraction correspondant a2 une phase
particuliére, on recherche les contraintes présentes dans la phase correspondante. Pour
déterminer la contrainte d’ordre I globale on utilise une loi des mélanges classiques :
gl=, vi. Cj

ou V; représente les fractions volumiques et i‘ la.contrainte relative 3 la
phase i.

Néanmoins, dans le cas d’aciers ferrito-perlitiques, par exemple, lorsque la
ferrite se présente simultanément sous forme proeutectoide et eutectoide et n’est donc
pas dans le méme état mécanique, la détermination des caractéristiques moyennes est

délicate et demande i étre prudent quant 2 P'interprétation des résultats des mesures.

V1. Méthode de dosage sémi~quantitatif.

VI.1l Expression de 1l'intensité diffractaée.

L’intensité de I'un des pics de diffraction d’une phase particuliere d’un
matériau polyphasé, par rapport 2 I'intensité des pics des autres phases, dépend de la
concentration de cette phase dans le mélange. Cependant, la relation entre l'intensité
et la concentration n'est généralement pas linéaire, elle dépend d’un certain nombre
de paramétres liés aux conditions expérimentales ainsi qu'a la nature du cristal
analysé.

Pour une phase pure et pour un plan (h,k,I) donné, l'intensité diffractée
s’exprime suivant la relation [18] :

I = (A X\3/32Tr) (I°e4/ c‘m?) lié aux conditions expérimentales
x (1/v?)[IF,.)? .P.{(1+c0s226)/(sin?0. cos0))}.(exp(-2m) / 2}1,)

lié a la nature du cristal analysé

avec :

Io : intensité du faisceau diffracté, v : volume de la maille cristalline,

A : section du faisceau incident, F : facteur de structure du cristal

A : lg. d’'onde du faisceau incident, pour le plan hkl considéré,

r : rayon du cercle diffractant, P : facteur de multiplicité du plan hkl,
e : charge de I'électron, 0 : angle de BRAGG,

m : masse de I’électron, exp(-2m) : facteur de température,

c

: vitesse de la lumiére, jL L : coefficient linéaire d’absorption.




Expression pour laquelle on peut constater que ’intensité diffractée dépend de

-deux facteurs :

* un facteur lié aux conditions expérimentales : G
G = (A A3/32 Wr)(1e/c*m?) 2n

* un facteur lié A la nature cristalline : K

K/2}ll =(1/v)[\Fpl? P.{(1+c0s2208)/(sin20 - cosB)}.(exp(-2m) / Z}IL) (22)
qui comprend les deux termes :

- (14c0s220 )/(sin?0 . cos©) appelé facteur de polarisation de Lorentz (noté
LP) provenant de deux phénoménes physiques qui traduisent d’une part, la perte de
polarisation de l'intensité du faisceau diffracté par rapport au faisceau incident,
(cette perte dépend uniquement de I’angle de Bragg et vaut (l+cos228)/2). et d’autre
part, du fait que le faisceau incident n’est pas purement monochromatique (ce facteur

a pour expression 2/(sin28. cos@)).

- (/v |Fyl? .P.(exp(-2m) / 2 S
ou F,,, est le facteur de structure tenant compte des interférences entre les faisceaux
diffractés par une famille de plans (hkl}
Fop = Z surr fr €XD [—ZTri(hx, + ky, + 1z.)]

et f, le facteur de diffusion atomique de I'atome r, {h,k,l} les indices de Miller de la
famille de plans diffractants et (x,, y,, z,) les coordonnées de la position de I'atome r
dans la maille,

-—-> P est le facteur de multiplicité : c’est le nombre de plans qui ont la méme
distance interréticulaire et qui donnent lieu A une diffraction au méme angle de

Bragg.
---> exp(-2m) correspond au facteur de température oi m = B_ sin?® / A2

avec B, le facteur de Debye de I'atome r et )\ la longueur d’onde du faisceau

incident.

VI.2 Valeur de l'intensité diffractée par une phase
i dans un mélange.

Si un échantillon contient n phases, I'intensité diffractée par une phase i
dépend de la fraction volumique V; de la phase considérée :

L=G.K.12.V; (23)




En faisant le rapport des intensités diffractées par les phases i sur celle
diffractée par une phase j de référence présente dans I’échantillon, on s’affranchit
des problémes liés aux conditions expérimentales ainsi que du coefficient linéaire
d’absorption du mélange qui dépend lui méme des fractions volumiques.

On obtient ainsi /I, = K/K; . V/V, (24) -

La connaissance des constantes K; liées aux phases considérées et aux plans

(hkl) diffractants permet de déterminer les fractions volumiques par I’équation :

Lo V=1 @9)

V. Détermination des microdéformations.

VIXI.1 Principe de mesure.

La modification de la largeur du pic résulte de microdéformations intervenant
a trés petite échelle sur des cristallites appelés domaines cohérents de diffraction. On
suppose que chaque domaine est constitué d'un ensemble de colonnes de mailles
caractérisées par une longueur L prise perpendiculairement aux plans réflecteurs
(Figure 10).

plans diffractants
AL

Figure 10 : Domaine cohérent de diffraction.

‘Chaque élément de colonne, L, peut étre déformé d’une quantité A L ce qui permet
d’introduire un paramétre de distorsion EL = AL/L. Pour chaque cristallite, c’est a
dire pour I'’ensemble des colonnes, on peut définir < € 21/2 équivalent a la racine
carrée de 1a moyenne quadratique de la distorsion ainsi qu’une taille de domaine
cohérent de diffraction D représentée par la valeur moyenne des longueurs L.

Ce sont ces paramétres qui seront utilisés pour caractériser la microstructure

et I’écrouissage du matériau.




L’élargissement du pic de diffraction, lié 4 la fois aux paramétres D et
< €12 peut stre étudié par une analyse de Fourier sur un ou plusieurs ordres de
diffraction, par la considération de la largeur intégrale et de la largeur 3 mi-hauteur.

I faut également préciser que I’élargissement du pic peut é&tre da a un effet
expérimental : divergénce du faisceau, effet de taille des fentes, largeur spectrale...
et que ce pic sera d’autant plus large que les domaines cohérents seront de petites

tailles et plus déformés élastiquement.

VII.2 Analyse de Fourier sur plusieurs ordres de
diffraction. '

Comme I'a montré Warren [19], le profil du pic de diffraction tenant compte
de I'élargissement expérimental, peut étre exprimé en terme de série de Fourier sous

la forme :
rod
P=7 Apexpl-2Ti.L (S -S)I (26)
-

avec S=2sin 8/ >\ Se =2 sin 90/}\ et Oo centre de gravité du pic.

Le coefficient de Fourier A; peut étre considéré, pour des commodités de
calcul, comme le produit d’un coefficient lié a 'effet de taille ALD et un coefficient
lié a la déformation Af soit :

AL = ALD x A|_E 27

avec AP =1-L/D et Af =<cos QL. &,.S)>

Si Pon suppose les déformations & L Téparties suivant une distribution de
Gauss, I'expression de AL€ devient : Af =exp (-2 M2 L2 <€ 3> S3) (28)

On constate que le coefficient de Fourier 1ié 3 la taille ALD est indépendant
de la diffraction S au contraire de AS. L’équation 27 peut alors s’écrire :

InA, =InApP-2T L2 < E2> S (29)

Cette équation est le fondement de la séparation de 'effet de taille ALD et de

Ieffet de déformation < € 2>, Ainsi le tracé de In Ay, en fonction de S? va donner

une série de droites selon les valeurs de L. La pente de ces droites permet d’obtenir
< €% en fonction de L tandis que I'ordonnée a I'origine permet le tracé de ALD en

fonction de L, 1a pente de cette derniére droite étant égale 2 -1/D,




VII.3 2Analyse de Fourier sur un seul ordre de
diffraction.

En toute rigueur, la séparation de I’effet de taille et de I’effet de déformation
nécessite ’analyse des pics de diffraction pour au moins deux ordres de réflexion.
Toutefois, il n’est pas toujours possible d’effectuer I'enregistrement du profil
correspondant 4 la réflexion d’ordre 2 4 cause de la limitation liée aux longueurs
d’ondes disponibles.

Mignot et Rondot [20], a partir de la méthode de Gangulée [21], admettent
pour les coefficients A D et <€;%> une représentation mathématique simple a partir
d’un seul profil de diffraction. En admettant ainsi une répartition hyperbolique de la
déformation [20]

<& =a; +a,/L (30)

On peut écrire 'équation (27) combinée avec un développement limité de (28):

A,=1-(1/D + 27:a,S?)L+21S2(a,/D -a,)L2+2 T:S2a,L3/D (1)

Un ajustement de la courbe expérimentale par une fonction du 3éme degré
permet alors de remonter 1 3,, a, et D donc 2 < € %> en fonction de L. Précisons que
cette méthode sur un seul pic de diffraction fait ’objet d’études sur la précision des
enregistrements et la validité des hypothéses. Pour une détermination correcte de ces
paramétres, il est conseillé, dans la limite du possible, d’utiliser la méthode sur

plusieurs ordres de diffraction.

VII.4 Largeur intégrale.

La largeur intégrale est définie par I’expression :

b(S) =1 [P (S) dS1/ P (Snma (32)

ou P(S) correspond-a la valeur prévue par I’équation (26).

Comme dans le cas de I'analyse de Fourier, on peut montrer que la largeur
intégrale b(S) peut se décomposer en deux termes [5] relatifs 4 la déformation
(be (S)) et a Peffet de taille (bP(S)) dont les expressions mathématiques sont les
suivantes :
b€ S) = \/ETT <&BY2 .S ou <&251/2 est une valeur moyenne constante.
bP(S)=1/D (33)




L’élargissement du pic rend compte des deux effets. Il est généralement admis
que I'effet de taille sur le.cristallite correspond 2 la contribution de Cauchy et I'effet
de déformation & celle de Gauss. Warner et Aqua [22] établissent la relation (34) :

bo /b=1-[b¢ /b] (34)
qui permet d’accéder aux valeurs de D et < €2>. Cependant, lorsqu’on
considére que ces deux effets sont représentés par la seule distribution de Gauss, on
peut écrire [20] : ’
QesO/A =1/D+4<EH25in O/ A (35)
ou Q) représente la probabilité d’existence d’une double faute c{’empilement

a l'intérieur du cristallite considéré.
VII.5 Largeur a mi-hauteur.

Par cette technique, les effets de taille et de déformation ne sont pas
séparables, la mesure est seulement qualitative. La largeur 2 mi-hauteur est exprimée
par I'écart en degré 4 mi-hauteur du pic de diffraction. Néammoins, si les erreurs
instrumentales d'élargissement sont négligeables, la largeur de corde i mi-hauteur
permet d’accéder i la dimension moyenne des cristallites par la relation de Scherrer :
D (A) = A (&) / LCMH . cos® ou LCMH est la largeur du pic de diffraction mesuré

a mi-hauteur et exprimée en radians.
VII.6 Utilisation des valeurs de D et < £ 2>.

Les méthodes citées précédemment permettent d’accéder aux paramétres
microscopiques que sont la taille de cristallite D et la distorsion 8 L- Ces quantités
sont utilisées pour calculer I’énergie élastique emmagasinée suivant la relation de
Stibitz :

V,, =3/2.E/(1+2V?) . < € > (36)
ol il est nécessaire de préciser la longueur du domaine cohérent car €L est
fonction de L.
La densité de dislocations peut é&tre appréciée a partir de D soit 4 partir de
< €2> en utilisant le modéle décrit dans [23]. Dans le premier cas, on considére que
les dislocations séparent des blocs cubiques d’aréte D ayant n dislocations par face.

La d_ensité de dislocations vaut :

() = 3n / D2 (37)



Dans le second cas, il faut faire appel 34 la formule de Stibitz ainsi qu’i I'énergie
autour d’une dislocation E3 pour écrire :

(" =Vyu/ Eq (38)

Une grande prudence dans I'utilisation des valeurs D et <£2> est cependant
nécessaire. En effet, suivant la méthode physique d’observation, ces valeurs peuvent

étre extrémement différentes. Des recherches sont en cours afin de préciser la réalité

physique des domaines cohérents liés aux valeurs de D et de < € 2> mesurées.

VIl Techniques expérimentales et choix des parameétres.
VIII.1 Logiciel de calcul.

Le principe de calcul utilisé, dans le cas le plus simple, repose sur la loi des
sin? Y (relation 14 du paragraphe V.31). Cette équation de base permet de relier la
déformation, calculée i partir de la distance interréticulaire, avec la contrainte
mesurée dans une direction 64). Cette mesure de la distance interréticulaire d'un plan
particulier d’indices (hkl) nécessite une mesure de la déformation dans la direction
perpendiculaire a Ia surface (Y = 0) et de quelques rotations autour de cette normale.

Si do est la distance interréticulaire correspondant 4 un échantillon libre de
toute contrainte alors la déformation normale a la surface de ’échantillon s’écrit :

€y = (dL - do) /do =Ad / do (39)

ou d; est la distance interréticulaire mesurée dans la direction normale 2 Ia
surface.

Dans ces conditions, la loi des sin2¥ (pour Y= 0) permet d’écrire :

f‘l:‘V/E(G’1+G‘2) (40)
ou, pour un angle ¥ non nul :
S = (1 +\))/E.G’¢.sin“¥ + &y (41)

Il s’en suit I'expression suivante :

Sp = (&y€L) . (E/1+Y D).(1/sim2¥) (a2

Pour déterminer complétement la contrainte calculée dans la direction ¢, il
convient de connaitre la quantité (f“,- €,) qui s’exprime en fonction des distances.
interréticulaires par :

Egp-€1= (dy-dy) / do (43)
ol dq: représente la distance interréticulaire mesurée suivant la direction ‘P .

Cette expression est difficilement exploitable due 3 la présence de do qui n’est pas




toujours accessible. Pour contourner cette difficulté, il est admis de considérer do

identique 4 d ]} ce qui introduit une erreur qui reste malgré tout négligeable.

Par différenciation de la loi de Bragg, I'expression (43) devient :
Cop-CL=-(264-26;) /2tg0) = -A26/21g0 (9

L’expression finalement utilisée pour le calcul de la contrainte est :

28,-26y =A26= Og.21tgH.S,. 180/ . sin2y

ou 9 est exprimé en degré.

(45)

En considérant la pente de la variation linéaire de28en fonction de sin2¥ et

pour différentes valeurs de (P , il est possible d’accéder a la contrainte mesurée dans
la direction ¢ soit0‘¢ .

VIII.2 Rayonnement incident.

Dans les expériences de diffraction X, il faut éviter la fluorescence X du

matériau étudié car elle amplifie le fond continu sur les enregistrements. Un fond

continu important peut en effet masquer un certain nombre de phénoménes que ['on

désire observer. Pour cela, 1a raie caractéristique Ko( de I'anticathode utilisée ne doit

pas avoir une longueur d’onde plus faible que la discontinuité K du matériau étudié.

La figure 11 illustre ce choix dans le cas du fer.
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Figure 11 : Chroix d'une longueur d’onde incidente pour éviter

la fluorescence X du fer.



VIII.3 Tension du générateur.

La dualité onde-particule permet d’associer 2 une onde électromagnétique de

longueur d’ondel, une particule appelée photon d’énergie E telle que :

E=hC/ A (46)  h : constante le Planck

¢ : célérité de I'information électromagnétique.

L'émission de photons X, résultant d’une interaction électron-matiére, nous
donne deux caractéristiques spectrales dans la représentation de Pintensité I (cps/s) en
fonction de 7\ (figure 12).

Intensite X - —1 Coefficient
spectre a rales d‘absorption
caracteristiques™ massique
{
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/ {
i
i
i
!
1
! -y
Vs L
/
7/
V4
’ spectre
4 .
continu

Lonqueur donde
Figure 12 : Représentation schématique de Uintensité et de I'absorption du filtre en

fonction de la longueur d’onde (spectre a raies caractéristiques et spectre continu).

L’apparition des raies caractéristiques K de I’anticathode utilisée est liée 2 une
tension d’accélération minimum du tube (correspondant i la tension d’accélération
minimale d’excitation de I'émission K) qui s’exprime A partir de la relation

précédente par :

V. xv) =124 /N (A) (47)

L’intensité d’une raie caractéristique est liée 3 la différence entre V, Ila
tension d’accélération appliquée et V,, la tension d’accélération minimum. Le rapport

optimal entre ’intensité de la raie et le fond continu, dans le cas du rayonnement

K & est obtenu pour une tension d’accélération V telle que :

V=3a4V, | (48)




Afin d'optimiser les informations de diffraction, il est nécessaire d’éviter le
rayonnement Kgde I'anticathode de chrome. Pour ¢e faire, on utilise un filtre, placé
devant le détecteur qui absorbe ce rayonnement. Les conditions d’utilisation du tube

4 rayons X dans le cas d’une anticathode au chrome sont mentionnées tableau V.

Anticathode

Yk en kV

VYV min / YV max

I en mA

Filtre

Chrome

5.4

16.2 / 21.6

env. §

vanadium

Tableau V : Condition d'utilisation du tube & rayons X.

|
1 2

VIII.4 Profondeur de pénétration des rayons X.

Lorsqu’'on mesure une contrainte, il faut tenir compte de la profondeur de
pénétration qui n’est pas une valeur figée. En réalité, la majeure partie de

I'information est contenue dans une zone superficielle d’épaisseur non nulle.

Figure 13 : Fraction de lintensité diffractée G en fonction de la profondeur [24]
(incidence normale, /4.= 473 cm™}, 268=1367").

Cette profondeur est fonction de deux parameétres Qet A .

P est importante pour (3] grand et 7\ petit,

P est faible pour e petit et A grand.




Pour une meilleure précision de la mesure, on doit travailler a e grand et P
faible suivant le type de renseignement souhaité, il conviendra donc d’optimiser le

choix de ces paramétres.

IX. Limitations actuelles de la méthode.
IX.1 Taille de grains.

Une augmentation de la tailie de grains entraine une modification de la raie
de diffraction ce qui rend les mesures difficiles, c’est la limitation principale 2 la
méthode de diffraction X. Pour pallier cet inconvénient, on multiplie le nombre de
cristallites diffractants en augmentant la surface irradiée et en agissant par oscillation
autour des valeurs moyennes de ‘-P . A titre d’exemple, la limite actuelle de taille de
grains est de 40 Jm pour le fer dans le cas d’'un rayonnement chrome [4]

IX.2 Texture cristallographique.

Dans le cas général, les grains d'un polycristal ne sont pas orientés au hasard.
Les orientations préférentielles forment une texture cristallographique qui peut étre
provoquée par une déformation plastique ou par des traitements de revenu et de

recristallisation. L'’effet de la texture se traduit par une déviation soit de la droite,
soit de I'ellipse (cas des courbes f¢\p) et provient du fait que les coefficients S; et

1/2 S, dépendent des angles ¢ et LP . Pour contourner cette difficulté, on peut
appliquer I'analyse triaxiale des contraintes par régression multiple. Une autre voie
possible est actuellement i ['étude, elle est basée sur une description de la texture
suivant des orientations idéales (choix des angles ¢ et ¥ ) pour lesquelles le matériau .

texturé a le méme comportement mécanique que le matériau isotrope.
IX.3 Gradient de contraintes.

Les calculs précédents supposent une contrainte homogéne ou variant trés peu
( AT <2 MpPa Pm‘l) i lintérieur de Ia zone de pénétration des rayons X. Cette
zone varie de 10 4 50 pm suivant le matériau et le rayonnement utilisé.

Dans certains cas pourtant, il peut exister des gradients de contrainte
importants méme sur des distances trés faibles par exemple dans des couches d’aciers

cémentés ou dans des aciers traités par grenaillage.



Les gradients de contraintes se traduisent par une perte de linéarité dans la
relation d = f (sin? Y ) mais Délle [25] et Maeder [4] ont montré que ces non-

linéarités sont relativement peu importantes.

X. Conclusions.

Nous avons décrit, dans ce chgpitre, quelques unes des possibilités offertes
par la diffraction des rayons X pour la mesure des déformations et contraintes,

I'identification des phases et leur dosage semi-quantitatif. '

Pour la détermination des contraintes, les progrés techniques réalisés ces
derniéres années associés 4 I'apport de I'informatique dans le traitement des données,
en font une technique a la fois rapide et stre permettant d’effectuer des mesures sur

des surfaces trés localisées.

Certaines difficultés existent pourtant encore pour la détermination des
contraintes du second et du troisiéme ordre. Ces difficultés proviennent de la
complexité du passage des microdéformations aux microcontraintes, du probléme de
la détermination des constantes élastiques en particulier pour les structures

multiphasées ainsi que de 'interprétation des mesures de microdéformations.

Dans le chapitre suivant nous donnons les résultats de mesure de contraintes
résidueiles par diffraction X pour des aciers carbonitrurés ou cémentés. A 'aide d'un
modéle simplifié, nous montrons que l'on peut estimer ces contraintes par la seule
considération de la microstructure obtenue aprés ce type de traitement

thermochimique suivi de trempe.
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