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Les aciers inoxydables austénitiques sont des alliages principalement fer-
chrome-nickel. Ces aciers posseédent de bonnes caractéristiques mécaniques Re et
Rm, une bonne ductilité et une excellent résistance a la corrosion ; il sont par ailleurs
faciles 4 mettre en forme. Ces aciers alliés au molybdéne peuvent étre utilisés dans
des milieux générateurs de piqiires. Grace a leurs caractéristiques, ces aciers, et en
particulier les aciers 4 18Cr-12Ni, intéressent les industries nucléaires.

La bonne ductilité a basse température des aciers inoxydables austénitiques
permet leur utilisation en cryogénie. En particulier, les aciers de la série AISI 300,
qui possédent une ténacité et une ductilité élevées, et une faible conductibilité
électrique et thermique, ont été utilisés avec succés dans de nombreuses réalisations
cryogéniques. Cependant, ils sont métastables et une transformation martensitique
y—> a' peut intervenir lors du refroidissement, et/ou lors d'une déformation
plastique. L'azote interstitiel en particulier joue un rdle important sur la stabilité et
sur la résistance de ces aciers, particuliérement a basse température.

A température ambiante, des études relativement nombreuses portent sur le
comportement en fatigue plastique oligocyclique des aciers inoxydables
austénitiques. En revanche, beaucoup moins d'études ont été publiées a ce jour sur
leur comportent en fatigue plastique oligocyclique 4 77K, et aucune a notre
connaissance ne concerne les hauts niveaux de déformation cyclique.

L'objectif de ce travail est d'étudier le comportemernt en traction monotone et
en fatigue plastique oligocyclique 4 haut niveau de déformation plastique, a 300K et
77K, de l'acier inoxydable austénitique type AISI 316LN constituant les boitiers des
bobines supraconductrices du champ toroidal de tokamak TORE SUPRA.

Ce travail a été mené au sein de 'Equipe Mécanique et Materiaux du LML
(URA CNRS 1441) a I'Ecole Centrale de Lille, sous la direction de Madame S.
Degallaix, Professeur, et de Monsieur Y. Desplanques, Maitre de Conférence, dans
le cadre d'un Projet d'Action Commune sur les Propriétés Mécaniques sous
Sollicitations Extrémes soutenu par le Ministére de 'Education Nationale (DRED).

Pour réaliser les essais a 77K, un dispositif adaptable sur machine
hydraulique INSTRON a été congu, réalisé et mis au point au laboratoire. Ce
dispositif, qui constitue un équipement complémentaire aux mors existants, permet -
de maintenir I'échantillon dans un bain d'azote liquide lors des essais mécaniques.
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L'acier étudié est un acier relativement stable, mais néanmoins instable sous
contrainte & température cryogénique ; dans le but d'obtenir de la transformation
martensitique a’ sous sollicitation cyclique et d'étudier l'effet de celle-ci sur le
comportement mécanique de cet acier, en particulier a 77K, les vanations de
déformation étudiées étaient relativement élevées. Les fractions volumiques de
martensite o’ induite au cours des essais ont été mesurées par la méthode
magnétique a champ d'induction saturant.

Le présent rapport se compose de trois chapitres.

Le premier chapitre de cette thése est consacrée a une étude bibliographique
en deux parties. Dans la premiére partie, nous présentons 1'état des connaissances
actuelles sur les transformations martensitiques ¥ — &' induites par déformation a
basse température dans les aciers inoxydables austénitiques, la plasticité induite par
celle-ci et les aspects structural et cinétique des transformations martensitiques. La
seconde partie traite de l'influence de l'azote interstitiel, d'une diminution de la
température et d'une transformation martensitique ¥ —> a’ sur l'évolution des
contraintes au cours d'un cyclage en fatigue plastique oligocyclique et sur la
résistance a la fatigue plastique oligocyclique de ces aciers.

Les chapitres II et III présentent le travail réalisé.

Le second chapitre décrit I'étude expérimentale en trois parties. La premiére
partie, consacrée au matériau étudié, définit sa composition chimique, sa
microstructure et les méthodes d'identification et de mesure de la teneur en
martensite &’. Dans la seconde partie, nous détaillons le dispositif expérimental mis
au point pour les essais a 77K, puis les éprouvettes, les conditions d'essais et les
moyens d'observation utilisés. Les résultats obtenus en traction monotone, et en
fatigue plastique oligocyclique, et les taux de martensite &' induite lors de ces essais
sont donnés en troisiéme partie. Des informations complémentaires a ce chapitre sur
l'aimantation spécifique a saturation, la procédure d'alignement des mors, le montage
cryogénique, la mise en froid de I'équipement et la qualité du traitement thermique
effectué sont décrits dans les quatre annexes a la thése.

Le troisiéme chapitre a pour but de discuter et d'interpréter le comportement
en traction monotone et en fatigue plastique oligocyclique, et la stabilité
microstructurale de l'acier étudié. Dans la premiére partie de ce chapitre, a 1a lumiére
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des résultats des essais de traction monotone et du taux de martensite &' induite par
ces essais, nous décrivons et interprétons les caractéristiques mécaniques
macroscopiques sous sollicitations monotones a 300K et. 77K ; les effets de
diminution de la température, et de la transformation martensitique y sont discutés.
La deuxiéme partie est consacrée aux caractéristiques mécaniques macroscopiques et
microscopiques sous sollicitations cycliques a 300K et 77K ; les effets de diminution
de la température, et de la transformation martensitique sur I'évolution de l'amplitude
de contrainte et sur la résistance a la fatigue plastique oligocyclique y sont discutés.

Enfin, dans une conclusion générale, nous résumons les résultats essentiels
de cette étude.



CHAPITRE I : Etude bibliographique
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I.1 INSTABILITE DE L'AUSTENITE PAR FORMATION
DE MARTENSITE

Les aciers inoxydables sont des alliages principalement fer-carbone (C
inférieur a 1,2%) alliés au chrome (Cr supérieur a 10,5%). Ces aciers peuvent avoir
différentes structures : cubique a faces centrées (CFC, structure austénitique, appelée
¥), cubique centrée (CC, structures ferritique et avec une certain distorsion
martensitique, appelées @ ou J, et &' respectivement), hexagonale compacte (HC,
structure martensitique de type &). A partir de leur structure, ces aciers se
repartissent en cinq grandes familles, comme indiqué dans le tableau I.1.

1 Aciers martensitiques : Cr: 10,5-17%
éléments d’addition C-Mo-V C>0,1%
Aciers ferritiques :

2 ¢léments d'addition Mo-Al ' Cr: 10,5-29%

-Ferritiques stabilisés :
éléments stabilisants Ti-Nb-Zr

Aciers austénitiques

3 éléments d'addition : Mo-Mn-N-Cu Cr: 16-18%
-Austénitiques stabilisés Ni : 8-13%
¢léments stabilisants : Ti-Nb ,

4 Aciers réfractaires (Austénitiques) : Cr: 20-25%
¢léments d'addition : Si Ni : 10-20%

5 Aciers austéno-ferritiques ; Cr:20-25%

| éléments d'addition ; Mo-Cu-N Ni : 4-7%

Tableau 1.1 Classification des aciers inoxydables

Les éléments d'alliage ont un rdle important sur les propriétés structurales,
physiques et mécaniques des aciers inoxydables. Les éléments alphagénes (éléments
stabilisateurs de la phase alpha) sont le chrome, le molybdéne, le titane, le niobium,
le zirconium, l'aluminium et le silicium ; les éléments gammagénes (€éléments
stabilisateurs de la phase gamma) sont le nickel, le carbone, 1'azote et le manganése.
La stabilité des phases et leur formation peuvent étre influencées par les traitements
mécaniques, thermiques ou thermomécaniques. Bien que la ferrite 0, la ferrite o et
la martensite &' soient toutes trois ferromagnétiques et pratiquement identiques du
point de vue cristallographique, elles n'ont généralement pas la méme composition
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chimique. La présence de ferrite & dépend de la vitesse de refroidissement a partir
du métal liquide. La ferrite @ et la martensite &' ont sensiblement la méme
composition chimique que l'austénite dont elles sont issues, tandis que la ferrite &
est nettement plus riche en chrome et plus pauvre en nickel.

Les aciers inoxydables austénitiques ont un comportement mécanique et
métallurgique complexe a température ambiante, et encore plus a basse température.
L'énergie de faute d'empilement (EFE) de ces aciers est relativement faible. Cela
facilite la création de fautes d'empilement par déformation plastique. Cette EFE
décroit lorsque la température s'abaisse ; par conséquent, la formation de telles
fautes (c'est & dire apparition trés locale d'un arrangement hexagonal compact, HC)
est plus facile a basse température. La martensite £ peut €tre vue comme une
superposition de fautes d'empilement. Cette martensite & est susceptible de se
transformer en martensite @', sous chargement monotone, mais surtout sous
chargement cyclique. La martensite o' peut apparaitre également directement a
partir de l'austénite y, sous chargement monotone ou cyclique. Cette transformation
martensitique conduit 4 un matériau composite (austénite + martensite) globalement
plus ductile que l'austénite initiale, 1'accroissement de déformation plastique due a la
présence de martensite étant appelé "plasticité induite par transformation". Cette
plasticité induite par transformation est d'autant plus importante que l'austénite de
départ est moins stable.

Dans ce chapitre, nous décrivons les mécanismes de déformation plastique
et de changement de phase des aciers inoxydables austénitiques a basse température.

I.1.1 Transformation martehsitique des aciers austénitiques

La structure CFC de l'austénite peut étre modifiée sous l'effet de traitements
mécaniques, thermiques ou thermomécaniques. '

Deux situations bien différentes peuvent €tre rencontrées lorsqu‘un matériau
métastable a température ambiante subit des transformations de phase sous
sollicitations thermomécaniques. La premiére situation concerne le cas d'un matériau
monophasé, stable par exemple a haute température. Supposons qu'on lui applique
une déformation plastique a cette haute température, suivie d'un refroidissement, la
phase initiale étant instable a la température de fin de refroidissement. On aura alors
transformation de phase au cours du refroidissement. C'est la situation rencontrée
dans la plupart des opérations de mise en forme a chaud ( forgeage, laminage a
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chaud...). La deuxiéme situation concerne un matériau stable a température ambiante
mais métastable sous déformation ou lors d'une décroissance de température. C'est la
situation qui s'observe lors de la mise en forme a froid de certains matériaux ou lors
d'un traitement thermique de ces matériaux. Dans cette situation, des contraintes
internes apparaissent, a cause des différences de propriétés thermiques ou
mécaniques des phases en présence.

Lorsqu'une transformation de phase s'effectue sous contrainte, il se produit
deux types de modification du comportement du métal : d'une part la contrainte agit
sur la cinétique de transformation, et d'autre part apparait une plasticité de
transformation. Il s'agit d'une déformation plastique qui apparait en cours de
transformation, méme pour des contraintes inférieures a la limite d'élasticité du
métal [Gautier et al., 1988].

D'aprés la théorie des transitions de phase, la différence d'énergie libre entre
les deux phases y (austénite) et ' (martensite) est le moteur principal de la
transformation martensitique [Wen et al., 1995]. L'énergie de déformation
emmagasinée E et l'énergie libre interfaciale (2 l'inter-phase y-a'), sont les deux
éléments de résistance a la transformation. L'énergie libre interfaciale est négligeable
devant le travail associé a la transformation, AW . De plus, 'état de contrainte local
influe fortement sur le processus de transformation. La différence d'énergie libre
AG?® associée  la transformation martensitique peut s'évaluer par :

AGT™* = AG Y 7% - AW + AE (L1)

ou AG,7 ™ % est la différence d'énergie libre entre les phases y et o', associée a
une fraction volumique de transformation AX. La variation d'énergie de déformation

s'obtient par :

AE = A(f o ji&;jdv) (12)

ou oy et &; sont les tenseurs des contraintes et des déformations respectivement, et

v le volume considéré.

Afin de minimiser I'énergie d'interaction entre la martensite formée et
l'austenite encore présente, les domaines constitués de martensite ont généralement
la forme de plaquettes aplaties dont le plan est appelé plan d'habitat ou plan
d'accolement. Le travail associé a la transformation, AW, résulte de 1'augmentation
volumique de l'austénite transformée en martensite. Ce travail s'obtient par :
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AW = (0,€4 + Ty ()AX (1.3)

ou o, et 7 sont la contrainte normale et la contrainte tangentielle au plan d'habitat
respectivement, &, et y, étant l'allongement unitaire et la distorsion dans ce plan

(figure L.1).

Figure I.1 Déformation liée a la transformation martensitique (&, : allongement
unitaire dans le plan d'habitat ; y, : distorsion dans le plan d'habitat)

La séquence de transformation sur différents plans est une fonction de
AG?7% . Les plans privilégiés de transformation martensitique sont ceux possédant
la plus petite valeur de AG?~%.

Les caractéristiques de la transformation martensitique dépendent
essentiellement de la composition chimique de l'austénite initiale, de la température

et de I'énergie de faute d'empilement.

L.1.1.1 Effet de 1a compositioh chimique

La composition chimique a un role important vis a4 vis de la stabilité
structurale d'un acier. D'aprés Post [Post et al., 1947], la stabilité de l'austénite vis a
vis de la transformation martensitique peut étre caractérisée par un indice de
stabilité, A, qui est la fonction suivante des éléments d'addition :

A = Ni +0,5(Mn) +35(C) - 0,0833(Cr +1,5Mo — 20)2 - 15 (L4)

Lorsque cet indice est positif, 'austénite est stable ; la quantité de martensite
formée diminue avec l'augmentation de l'indice de stabilité. Dans cette expression,
on observe l'effet remarquable du carbone, du nickel et du manganése (éléments
gammagénes) sur la stabilité de l'austénite.
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Sur la figure 1.2, la ligne pointillée définit la limite de stabilité de I'austénite
(A = 0) dans un diagramme ternaire Fe-Cr-Ni pour des aciers a 0,1% carbone et 2%
manganése, et la position qu'y s'occupent les différentes familles d'aciers
inoxydables austénitiques [Tyson, 1977]. Les compositions chimiques et les
désignations AFNOR de ces aciers sont indiquées dans le tableau 1.2.

Fe

10

30

40

Figure 1.2 Stabilité de 'austénite de différentes familles d'aciers inoxydables
austénitiques [Tyson,1977]

50

Norme | Norme AFNOR C Si Mn P S Cr Mo Ni Ti Autres Fe
AISI ) | ()| B (%) (%) | (%) | (%) | (%) | (%) (%) (%)
3098 Z15CN24-13 <0,08 | <l <2 | <0,045 | <0,03}22-24| - 12-15 - - balance
304 Z6CN18-09 <0,08 | <l <2 | <0,045 { <003 ]18-20f - |8-105} - - balance
316 Z6CND17-11 <0,08 | <I <2 <0,045 | <0,03 | 16-18 ] 2-3 | 10-14 - - balance
310 ZI12CNS25-20 | <025 1<15| <2 <0,045 | <0,03 | 22-24 - 19-22 - - balance
A-286 | Z6NCTDV25-15B| <0,05 | <04 | 1,4 0,03 |0015| 15 1,3 26 | 2,15 V:0,3 | balance
Al: 0,2
B :,0004

Tableau I.2 Compositions chimiques des familles d'aciers inoxydables austénitiques
apparaissant sur la figure 1.2 (en % pds)




Chapitre I -14 -

1.1.1.2 Effet de 1a température

La température a également un réle important sur la stabilité de l'austénite.
Différentes températures peuvent étre définies, relativement a la stabilité de
l'austénite vis & vis des transformations martensitiques. Ces températures sont
définies dans le tableau 1.3. |

Ms Température de transformation martensitique spontanée de
l'austénite ¥ en martensite a’.

Md Température maximale i laquelle la transformation martensitique
de 7 en a' peut étre induite sous déformation juste avant
striction lors d'un essai de traction monotone. -

Es Température de transformation spontanée de l'austénite y en
martensite &. '
Ed Température maximale a laquelle la transformation martensitique

de y en & peut étre induite sous déformation juste avant avant
striction lors d'un essai de traction monotone.

Tableau 1.3 Définition des différentes températures caractéristiques de la
transformation martensitique de l'austénite [Lecroisey et al., 1972]

La température Md peut étre également définie en fonction du taux de
martensite produit et du taux de déformation plastique correspondant. Ainsi Md3g
est la température a laquelle 50% de martensite apparait sous une déformation
plastique de 30%. '

Une meilleure stabilité de I'austénite aux basses températures est obtenue par
un abaissement des températures Ms et Es. La stabilité sous déformation plastique
dépend des températures Md et Ed et peut étre améliorée par un abaissement de ces
températures.

Lecroisey [Lecroisey, 1972] a étudié les différentes températures de
transformation martensitique de trois types d'aciers inoxydables austénitiques a
0,3%C : Fe-30Ni (type 1), Fe-20Ni-7% Cr (type 2), et Fe-16% Cr-13Ni (type 3). La
température Ms a été obtenue par trois méthodes différentes : dilatométrie
différentielle, mesure magnétique, microscopie optique. Ces trois méthodes ont
donné des résultats comparables. La température Md a été obtenue par mesure
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magnétique et par microscopie optique. Les températures Es et Ed ont été obtenues
par métallographie optique et par microscopie électronique en transmission
respectivement. Les résultats sont présentés dans le tableau 1.4.

N° d'acier | Type de l'acier |Cr Ni C Fe Ta,°C |Ms,°C Md,°C
11 1 0 30,8 0,02 bal. 900 -25 5

2 1 0 30,8 0,14 bal. 900 -45 0

3 1 0 25 - bal.  |900 110 |-

4 2 6,7 20 0,004 |bal 1000 <-196 |>25

5 2 6,9 19,6 0,006 |bal. 1000 [-25 >60

6 2 7,2 18 0,15 bal. 1000 <-90 -5

7 2 4,5 17,3 0,25 bal. 1045 |-90 50

8 3 15,9 12,5 0,01 bal. 1100 |-95 80

9 3 15,5 12,5 0,01 bal. 1100 -20 150

10 3 15,6 11 0,003 |bal. 1100 -10 150

11 3 15,7 11,2 0,10 bal. 1100 <-269 |60

12 3 17,8 12 0,008 |bal. 1100 -65 50

Tableau 1.4 Composition des alliages (en % pds), Ta (températures d'austénisation),
Ms et Md [Lecroisey, 1972]

La transformation martensitique de l'austénite ¥ en martensite £ n'a pas été
observée dans les aciers de types 1 et 2. La température Es pour I'acier de type 3 est
quasiment la méme que la température Ms. La température Ed de 'acier type 8 vaut -
10°C avec une précision de +20°C.

Ces résultats montrent qu'il existe un fort effet de la composition chimique
sur les températures de transformation martensitique. Une comparaison des aciers 1
et 2 d'une part, 8 et 9 d'autre part indique les effets favorables du C et du Cr sur la
diminution des températures Ms et Md.

Pour les températures Ms et Md30, les relations ci-dessous ont été proposées
par Pickering [Pickering, 1978] :

Ms (°C) = 497-810(C)-1230(N)-13(Mn)-30(Ni)-12(Cr)-54(Cu)-46(Mo) (1.5)
Md30 (°C) = 502-462(C+N)-9,2(Si)-8, 1(Mn)-13,7(Cr)-20(Ni)-18,5(Mo) (L.6)
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Ces relations mettent clairement en évidence l'effet des différents éléments
d'addition. La comparaison des températures Ms obtenues par Pickering [Pickering,
1978] avec celles obtenues par Lecroisey [Lecroisey et al., 1972] pour les aciers du
type 3, indique une différence de £20°C. Cela signifie qu'il n'existe pas de modéle
treés précis pour définir les températures de transformation martensitique.

La température Ms varie également en fonction de la contrainte appliquée.
Les résultats de Patel [Patel et al. 1953] indiquent une augmentation de cette
température aussi bien sous contraintes de traction que sous contraintes de
compression. Cette augmentation est le plus souvent donnée comme linéaire avec la
contrainte appliquée, et une contrainte de compression a un effet plus faible qu'une
contrainte de traction. En revanche, Ms diminue avec une augmentation de pression
hydrostatique. La figure 1.3 présente cette variation de la température Ms en fonction
du chargement appliqué (contrainte de traction, contrainte de compression, pression
hydrostatique) pour quelques aciers Fe-Ni-C.

e Lo -1 B o T T 1 T

304 9
Im ”/\
w ACIER ’—'
S 20 o,52C, 20 i _-7TAacTion l
: UMTAXTIALE
[- 4
w 10} COMPRESSION .
5 UMTAXIALE
-
< 0
-
| -1
: - 10k aLiace -
5 70 Xfe, 30 X Ni PRESSION
'<- - 20} HYDROSTATIQUE A
=
> -3} n

1 1 1 1 A1 A it
0 3 8 12 16 20 26 28 32

CONTRAINTE OU PRESSION x 1073 PS1

Figure 1.3 Variation de la température Ms en fonction d'une contrainte de traction,
d'une contrainte de compression et d'une pression hydrostatique [Patel et al., 1953]

Un écrouissage préalable, 3 une température T supérieure a Md, peut
modifier la température Ms. Cet écrouissage ne provoque pas en lui-méme de
transformation martensitique, mais a néanmoins un effet surprenant sur Ms. Un
faible écrouissage reléve le point Ms (donc déstabilise 1'austénite) tandis qu'un fort
écrouissage abaisse le point Ms et donc stabilise I'austénite [Blanc, 1990].
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Pour les aciers Fe-Ni-C, la variation de la contrainte critique pour provoquer
la transformation martensitique, en fonction de la température, a été étudiée par
Simon [Simon et al., 1994]. Les résultats obtenus sont schématisés sur la figure 1.4.

t
1
.
i
]
1
!
/ I
!
|
|
t
i

I1

;< AP

’
Temperoture —>

Figure 1.4 Représentation schématique des variations de la contrainte nécessaire pour
provoquer la transformation martensitique en fonction de la température d'essai

En dega de Ms, la transformation martensitique est susceptible de se
produire, méme sans sollicitation mécanique. Au dela de Ms, dans le domaine I la
contrainte nécessaire pour induire la transformation est inférieure a la limite
d'élasticité o, de la phase mere (austénite), et croit linéairement avec la température.
Dans le domaine II, la transformation martensitique est précédée d'une déformation
plastique de la phase mére. La contrainte critique de transformation est donc d'abord
trés proche de la limite d'élasticité de l'austénite, puis la dépasse et s'en éloigne de
plus en plus quand la température augmente. Ainsi la déformation plastique
préalable de la phase mére est nécessaire pour amorcer la transformation de phase.
Au dela de Md, aucune transformation de phase n'a lieu, quelque soit le niveau de
contrainte appliqué.
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1.1.1.3 Effet de I'énergie de faute d'empilement

L'énergie de faute d'empilement représente l'augmentation d'énergie de
configuration des atomes dans un défaut d'empilement du cristal.

Selon plusieurs auteurs [Lecroisey, 1972 ; Olson et al.,, 1975 ; Bricout,
1984], I'énergie de faute d'empilement (EFE) est un facteur essentiel de I'existence
d'une transformation martensitique de l'austénite induite par déformation. Cette
énergie contrdle non seulement l'arrangement des dislocations et les mécanismes de
déformation de l'austénite, mais également la probabilité de formation de fautes
d'empilement. Ces fautes d'empilement peuvent étre considérées comme un
arrangement hexagonal compact trés localisé ; et une superposition de ces fautes
d'empilement peut alors €tre vue comme de la martensite de type ¢.

Rappelons qu'une faute d'empilement correspond & une perturbation dans
'empilement des plans atomiques. Dans le cas des métaux CFC, ou l'empilement des
plans atomiques suit la séquence PQRPQRPQR..., une faute d'empilement donne
comme nouvelle séquence PQRPQPQPQR..., c'est a dire qu'il y a apparition trés
locale (a2 I'échelle de quelques distances interatomiques), d'un arrangement
hexagonal compact (HC) de type martensite &. Les figures 1.5 et 1.6 présentent les
empilements compact et fauté d'un cristal CFC, respectivement.

Figure 1.5 Empilement compact de plans atomiques dans une structure CFC
[Pineau et al., 1991]
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parfaitc
fautc d'empilement P

plan (111) dc1ype Q dislocations particlics

Figure 1.6 Empilement fauté de plans atomiques dans une structure CFC
[Pineau et al., 1991] '

En ce qui concerne les dislocations dans une structure CFC, les dislocations

de vecteur de Burgers b1 (a/2<110>) sont parfaites (pour les dislocations parfaites,
les vecteurs de Burgers sont des multiples des vecteurs du réseau). Ces vecteurs de
Burgers constituent les cotés d'un tétraédre régulier ABCD, dit de Thomson (Figure

1.7a) [Pineau et al, 1991]. Sur la figure L.7b, ce tétraédre a été ouvert et des
dislocations de Shockley (type Ay, ...) y ont été ajoutées. Une dislocation de vecteur

de Burgers tel que Ay, dite dislocation de Shockley, améne les atomes Q en position
R (cf. figure 1.6). Elle transforme I'empilement en PQRPRPQR et introduit donc
deux fautes d'empilement. Les dislocations parfaites peuvent se dissocier dans les
plans de glissement {111} en deux dislocations partielles de Schockley a/6<112>, et

ce d'autant plus facilement que l'énergie de faute d'empilement est faible (par
..9

exemple, la dislocation parfaite AB peut se décomposer en deux dislocations
- - - - - —

imparfaites A5+ 5B soit, 1/2[110]=1/6[121]+1/6[211]) : le glissement dévi¢
devient alors plus difficile et les dislocations tendent a rester dans leur plan de
glissement, créant des arrangements planaires lorsque la déformation augmente. En
effet, une faible énergie de faute d'empilement conduit a la formation de fautes
étendues dans des plans {111} ; ces fautes correspondent a une modification de
I'empilement des plans atomiques denses qui, & l'échelle de quelques distances
interatomiques, adoptent une séquence du type PQPQ... caractéristique de la
structure hexagonale compacte.
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(a)

(®

Figure 1.7 Tétracdre de Thomson (a) et sa vue apres ouverture (b). La face a est le
plan (111) ; 1a face b, le plan (111) ; la face c, le plan (111) et la face d, le plan (111)
[Pineau et al., 1991]

L'énergie de faute d'empilement dépend a la fois de la composition chimique
du matériau et de la température. Pour les aciers du type 3 (cf. tableau 1.4), 'EFE
évolue quasi-linéairement avec la température, entre -200°C et +100°C ; Lecroisey
[Lecroisey et al., 1972] propose la relation suivante :

(EFE)p= (EFE)y +A(T-T,) @7
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ou (EFE)T et (EFE)To sont les EFE aux températures T et T, respectivement, la
température T, étant une température de référence, qui est en général la température
ambiante, et A étant un coefficient fonction de la composition chimique du
matériau. Les résultats de Lecroisey [Lecroisey et al., 1972] donnent la valeur de
I'EFE de 30 erg/cm2 pour un acier du type 3 (18-12), la variation de cette énergie
avec la température étant 0,05 erg/cm?2/°C.

En raison des diverses interactions possibles entre les éléments d'addition
d'un alliage, il est trés difficile de prévoir des valeurs d'énergie de faute
d'empilement. Plusieurs relations entre 'EFE d'un acier et les éléments d'addition ont
été proposées par différents auteurs. Par exemple, Schramm [Schramm et al., 1975]
a mesuré¢ 1I'EFE de différents aciers Fe-Cr-Ni, Fe-Cr-Ni-Mn, Fe-Mn-Ni par
diffraction des rayons X. Pour des aciers Fe-Cr-Ni de composition chimique
0.003<N<0.006, 10<Cr<30, 10<Ni<20, C<0.036 ; il a établi I'expression suivante :

EFE = 4 + 18 (%Ni) - 0.2 (%Cr) + 410 (%C) (L8)

On y observe l'effet important du carbone, qui accroit I'EFE. Cet élément est
en effet réputé favoriser un arrangement cellulaire de dislocations d'écrouissage
[Schramm et al., 1975].

Schramm a également étudié I'effet de l'azote interstitiel sur I'EFE d'aciers
Fe-Cr-Ni alliés a l'azote, de composition chimique N<0.12, 10<Cr<20, 10<Ni<20,
0.01<C<0.15 ; il a proposé l'expression :

EFE = 34+1.4 (%Ni) - 1.1 (%Cr) - 77 (%N) (19)

Au ’contraire du carbone, l'azote interstitiel diminue I'EFE. Cet élément
favorise en effet l'arrangement plan des dislocations d'écrouissage [Degallaix S.,
1986]. |

En résumé, on peut dire que 1'énergie de faute d'empilement dépend a la fois
de la composition chimique du matériau et de la température. Cette énergie évolue
quasi-linéairement avec la température, mais la prévision des valeurs d'énergie de
faute d'empilement avec la teneur en éléments d'addition est complexe en raison des
diverses interactions possibles. Il conviendrait de disposer, pour chaque composition
chimique, d'une expression de 'EFE, tenant compte de chaque élément d'addition et
de leurs interactions. En général, carbone et nickel augmentent 'EFE, tandis que les
autres éléments tels que Cr, Si, Mn, N, la diminuent.
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1.1.2 Plasticité induite par transformation martensitique

Deux mecanismes ont été essentiellement proposés pour expliquer la
plasticité de transformation et ses origines. Ils sont exposées ci-dessous.

I.1.2.1 Premiére approche de la plasticité de transformation

La premiere approche, proposée par De Jong [De Jong et al., 1961], est
basée sur le fait que la transformation martensitique y — ' s'accompagne d'une
variation de volume. La différence de volume entre la phase mére et la phase
produite crée des contraintes internes dans le matériau. La plasticité de
transformation serait alors due a l'accommodation de ces contraintes internes. La
contrainte externe va orienter l'écoulement suivant son sens d'application. La
déformation du métal résulte alors de la superposition des champs de contrainte,
interne et appliqué. Un schéma de ce mécanisme est donné en Figure 1.8.

€o CO+cplIo
6 ©
€ 0 5

2]
c=0 10

Figure 1.8 Schéma expliquant I'accommodation anisotrope de la déformation de
transformation au cours de la transformation y — a' [De Jong et al., 1961]

A partir de cette idée, différents modéeles ont été proposés :

- le modele "mécanique macroscopique” proposé par Greenwood - Johnson
[Greenwood et al. 1965]

- le modéle "macroscopique” ou "Greenwood - Johnson modifié¢" proposé par
Abrassart [Abrassart, 1972}

- le modéle "microscopique” proposé par Kot et Weiss [Kot et al., 1970]

- le modéle "microscopique” similaire au précédent mais tenant compte du fluage
des phases, proposé par Poirier [Poirier, 1982].

Certains de ces modéles seront développés brievement ci-dessous.
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Le modéle "mécanique macroscopique” de Greenwood [Greenwood et al.
1965] considére une déformation supplémentaire (£,,) du matériau en cours de
transformation, affectant la phase la plus déformable. Ce modéle conduit i la

relation (1.10) définissant la déformation supplémentaire associée a une
transformation compléte (¥ = @' ou a'—> y). Cette déformation est calculée sur la

base du critére de plasticité de Von Mises, la matrice (phase y) étant supposée rigide

parfaitement plastique :
e,,t=5/60£éK (L.10)

e

ou o est la contrainte appliquée, o, est la limite d'élasticit¢ de la phase qui se
déforme (phase y) et AV /V est la variation de volume lors de la transformation.

Le modele de Greenwood est valable pour les faibles contraintes appliquées.

Kot et Weiss [Kot et al., 1970] observent une bonne concordance entre le calcul et
I'expérience pour la transformation y — & des alliages Fe-15Ni et Fe-33Ni. En

revanche, pour la transformation inverse @' —> ¥, ils constatent des facteurs 2 et 8

entre modeéle et expérience pour les aciers respectivement (les valeurs
expérimentales sont plus faibles).

Abrassart [Abrassart, 1972] a modifié le modéle de Greenwood afin de

pouvoir corréler la plasticité de transformation a la contrainte et au taux de
transformation & PHX)" I1 a obtenu la relation suivante :

' 3 oAV 2 3/2
SPI(X) = Z;-—V_(X_E’;X ) (Ill)

e
ou X est le taux (exprimé en vraie grandeur) de phase transformée.

Pour une transformation compléte (X = 1), la plasticité de transformation

obtenue par le modele d'Abrassart est trois fois plus faibles que celle obtenue par le

modéle de Greenwood (¢, =1/4-Z 20,
g,

e

I.1.2.2 Deuxiéme approche de la plasticité de transformation

La deuxi¢me approche, proposée par Magee [Magee, 1966], considére que
la contrainte appliquée provoque une orientation préférentielle des aiguilles de
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martensite, qui est a l'origine de la plasticité de transformation. Plus la contrainte
augmente, plus il y aura de plaquettes orientées dans la direction de la déformation
maximale. Cet effet est dii au cisaillement qui se produit durant la transformation de
phase. Un schéma de ce mécanisme est donné Figure 1.9 [Magee, 1966].

0 & Jo
NN s
/ l 0 / //
= /
NI /)
0 1 a
Figure 1.9 Schéma expliquant la plasticité de transformation induite par l'orientation
préférentielle des aiguilles de martensite [Magee, 1966]

g =

Pour quantifier la plasticité de transformation par ce mécanisme, un modéle,
basé sur la déformation due a la formation d'une plaquette de martensite, a été
développé par Magee [Magee, 1966]. La déformation due a une plaquette de
martensite peut étre supposée résulter d'un cisaillement et d'une dilatation (figure
1.10). : '

A AXE DE TRACTION
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Figure 1.10 Déformation liée a la transformation martensitique selon le modéle de Magee
[Magee, 1966] avec [ &,, dilatation normale au plan d'habitat ; y,, cisaillement paralléle
au plan d'habitat ; n, normale au plan d'habitat ; Sm, direction de cisaillement maximum ;
s, direction de cisaillement]
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Ce modele s'exprime par I'équation suivante :

[e(®)f¢ (8)do

e \ 1 . l
€, = > 0Uu £(0) =— sin20 + —¢,(1+ cos20 .12
p= e O SO = (1osn 20 gyl eos26) L12)
0

Dans ce modéle, £(©) n'est plus une plasticité supplémentaire mais la

déformation associée a la transformation dans la direction de contrainte appliquée,
qui dépend de l'orientation de la plaquette de martensite par rapport a la direction de
la contrainte appliquée et f’(8) est la fraction volumique transformée sous la

contrainte o, en fonction de l'orientation (6 ) de la plaquette de martensite.

Magee a vérifi€ son modele sur un acier Fe-Ni. La plasticité de
transformation £, mesurée et celle calculée sont en bon accord (ep(m esurey = 970 ;

€ p(calculyy = 877 +1,5%).

I.1.2.3 Etudes récentes sur la plasticité de transformation

Gautier [Gautier et al., 1989] a étudié la plasticité de transformation
martensitique pour des alliages Fe-20Ni-0,5C (Ms = -7°C) en faisant deux types
d'essais : des essais de fluage anisotherme (essais dits "statiques") : I'échantillon est
refroidi sous contrainte constante depuis la température ambiante jusqu'a une
température inférieure a la température Ms, et des essais de traction isotherme
(essais dits "dynamiques") : I'échantillon est déformé en' traction monotone a une
température constante comprise entre Ms et Md. Ses principales conclusions sont les
sulvants :

"

- sous essais "statiques”, l'orientation des aiguilles de martensite sous la contrainte
appliquée se produit au début de la transformation, et se poursuit jusqu'a ce que la
contrainte atteigne la limite d'élasticité de l'austénite. Dans ces conditions,
l'accommodation anisotrope de la déformation de transformation se produit
également, mais son effet doit étre faible (= 1 a 2%).

- sous essais "dynamiques", l'orientation des aiguilles de martensite sous la
contrainte appliquée se produit dans le domaine essentiellement plastique de
déformation du matériau. Dans ces essais, on a observé des déformations

importantes induites par plasticité de transformation. Ces déformations sont
proportionnelles au taux de martensite formée (pour ces essais, de, / dX atteint une
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valeur comprise entre 0,4 et 0,6, dep, étant l'incrément de plasticité de

transformation et dX l'incrément du taux de martensite formée)

D'aprés Simon [Simon et al., 1994}, les deux mécanismes (déformation de
cisaillement et variation de volume) sont actifs dans le cas des alliages ferreux, car
ces alliages mettent en jeu a la fois une déformation de cisaillement macroscopique
importante (= 0,2) et une variation volumique (= 0,03).

Les études de Gautier [Gautier et al., 1989] et Zhang [Zhang et al., 1989]
indiquent une modification du plan d'accolement de la plaquette de martensite due a
la contrainte appliquée. A partir de leurs résultats, on peut dire que le plan
d'accolement de la martensite change avec les conditions imposées (contrainte
appliquée et température d'essai). Ce changement du plan d'accolement a été observé
notamment lorsque la martensite est formée durant un essai de traction [ Gautier et
al., 1989]. Cela peut étre associé a l'activation de nouveaux plans de glissement de
l'austénite sous sollicitation thermomécanique [Simon et al., 1994].

I.1.2.4 Conclusion partielle

Il est certain que les deux mécanismes (déformation de cisaillement et
variation de volume) doivent expliquer la plasticité induite par transformation
martensitique.

Le modé¢le de Greenwood [Greenwood et al. 1965] présente les évolutions
de la plasticité de transformation avec la contrainte appliquée et la limite d'élasticité
du matériau. Cependant, il ne donne aucune information quant a la loi e, = f(X) ou

X est le taux de phase formée.

Le modé¢le d'Abrassart, qui propose une telle loi, n'a actuellement pas été
vérifié dans le cas ou une transformation sans cisaillement intervient.

Le mod¢le de Magee est plutdt représentatif des transformations présentant
une variation de volume négligeable ; il est insuffisant pour expliquer la plasticité de
transformation des alliages présentant une variation de volume importante.

Actuellemeht, il n'existe pas de modélisation fondamentale et universelle du
comportement thermomécanique d'un matériau subissant une transformation
martensitique [Simon et al., 1994].
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I.1.3 Aspects structural et cinétique des transformations
martensitiques

I.1.3.1 Ordre d'apparition des phases

La martensite o' peut étre produite par deux mécanismes. Suivant la valeur
de I'EFE de l'acier, on peut en effet rencontrer les deux situations suivantes :

- une forte énergie de faute d'empilement conduit a la formation de martensite ' par
le mécanisme y = o',

- une faible énergie de faute d'empilement conduit a la formation de martensite o'
par les mécanismes y > £—> .

La transformation martensitique des trois types d'aciers inoxydables
austénitiques cités dans le Tableau 1.3 a été étudiée par Lecroisey [Lecroisey, 1972].
La phase intermédiaire £ a été observée uniquement dans les aciers de type 3, tandis
que pour les aciers de types 1 et 2, une transformation directe de 1a phase ¥ en phase
o', ainsi que des maicles, ont ét€ observées. Ces résultats sont représentés sur la
figure 1.11 dans un diagramme déformation-température, pour un acier inoxydable
austénitique 15,9%Cr-12,5%Ni. Ce diagramme met en évidence l'effet important de
la température sur la production de phase intermédiaire &, que l'on peut
partiellement associer a l'effet de 1'énergie de faute d'empilement.

Acy
50
(R} . orT [
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[ >
0 s H Q—L,d—b I TC&
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Figure I.11 Domaine d'apparition des phases ¢ et ' et des macles (T) dans un
diagramme déformation-température, pour un acier inoxydable austénitique
15,9%Cr-12,5%Ni ; la courbe correspond a la formation d'environ 1% de martensite
a' [Lecroisey, 1972]
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Le mécanisme de transformation martensitique ¥y — &—> ' a été observé

tant en traction monotone qu'en fatigue plastique oligocyclique.

En traction monotone a -196°C, Mangonon [Mangonon et al., 1970] et
Seetharaman [Seetharaman et al., 1981] ont montré que, pour les aciers inoxydables
austénitiques de type 18-09 et 18-12, la phase hexagonale ¢ apparait dés le début de
la transformation martensitique, et la fraction volumique de cette phase varie en
fonction de la déformation appliquée (figure 1.12a) ; elle passe par un maximum,
puts diminue vers zéro. Parallélement, la fraction volumique de phase &’ augmente
continfiment avec la déformation, selon une loi sigmoidale. Le développement de
cette phase o' s'effectue au détriment de la phase hexagonale &, a partir d'un certain
niveau d'écrouissage. Les mémes résultats ont été observés par Rousseau [Rousseau
et al., 1970] et Sadough [Sadough, 1985] en traction monotone a -196°C d'un acier
type 18-09. |

Sous fatigue plastique oligocyclique a -196°C d'un acier type 18-09,
Sadough montre une évolution trés voisine des phases € et @' au cours de la durée
de vie (figure 1.12b).
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Figure 1.12 Fractions volumiques de martensites £ et @' (a) pour deux aciers type
AISI 304 [Manganon et al., 1970] et 316 [Seetharaman et al., 1981] en traction
monotone a -196°C (b) pour un acier type AISI 304 [Sadough, 1985] en fatigue a -

196°C et Ast'= 2%
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La transformation martensitique ¥ — &' conduit a des relations d'orientation
du type KURDJUMON-SACHS : (101) ,//a1ny , [t11],//110] . Cette
typ (101, /a1y [t/ ],

transformation s'accompagne d'une dilatation volumique du réseau de l'ordre de
2,4% [Najafizadeh, 1981]. | ‘

La germination de la martensite &’ peut apparaitre a l'intersection de bandes
de martensite & d'orientations différentes [Lecroisey et al.,1972]. La figure 1.13
schématise deux bandes de martensite & et la latte de martensite @’ formée a leur
intersection.

. ;‘ .-~:'.;
ot :‘7.\ --..o
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,/ “A‘:'-; .-//\- )// \
e \ 1

z L5 ,; s
A7 ) f fot b"\ \&e e /C N
.

Figure .13 Schéma d'une latte de martensite &’ formée a l'intersection de bandes de
martensite £ [Lecroisey et al.,1972]

La dimension des lattes de martensite @' est fonction de la température de
transformation. Plus celle-ci est basse (proche de Ms), plus les lattes sont
volumineuses [Lecroisey, 1972]. Leurs dimensions peuvent varierde a=b = 10nm a
b=5 tm>a.
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1.1.3.2 Observations microscopiques des phases

Comme nous l'avons vu dans le paragraphe précédent (1.1.3.1), la
transformation martensitique d'aciers ayant une faible énergie de faute d'empilement
passe par une phase martensitique intermédiaire de type &£. Les photos obtenues par
microscopie électronique en transmission (MET), présentées en figure 1.14,
permettent d'expliquer les mécanismes de déformation monotone d'un acier
inoxydable austénitique a basse énergie de faute d'empilement [Thomas et al., 1990].
Le début de la déformation plastique est caractérisé par l'apparition de nombreuses
fautes d'empilement induites par le glissement de dislocations de Shockley 1/2<112>
sur les plans {111} de l'austénite (photo I.14a). Lorsqu'on augmente le taux de
déformation, ces défauts se rassemblement en bandes de glissement (photo 1.14b).
Pour un taux de déformation plus élevé, on observe l'apparition des premiéres lattes
de martensite ' qui se forment préférentiellement a l'intérieur des plaquettes de
martensite & (photo I.14c). Par la suite, on observe l'effet autocatalytique de la
formation de martensite, c'est & dire la capacité de la martensite a accélérer elle-
méme la formation de martensite o' supplémentaire [Fukushima, 1975](photo
1.14d). Malheureusement, les taux de déformation correspondant aux différentes
configurations ne sont pas précisés par l'auteur.

Figure I1.14 Mécanismes de déformation monotone.d'un acier inoxydable austénitique
a basse énergie de faute d'empilement [Thomas et al., 1990] observés par MET
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Des observations microscopiques [Vogt, 1991 ; Sadough, 1994] indiquent la
présence de lattes martensitiques a' induites sous sollicitation cyclique d'aciers
inoxydables austénitiques types AISI 316L et 304L, a basse température. La figure

1.15 montre des lattes de martensite &' induites sous sollicitation cyclique a 77K,
A&, =2,5%, a proximité du faciés de rupture dans un acier AISI 316L [Vogt, 1991].

/ %‘ .aigxlilles\ 7 '
/ . e L =

Figure 1.15 Structure martensitique induite par fatigue 4 77K (A¢, = 2,5%) observée
dans un acier 316L [Vogt, 1991]

I.1.3.3 Aspect cinétique des transformations

Pour évaluer la fraction volumique de martensite induite par déformation,
différents modeles ont été proposés. Le modéle d'Olson [Olson et al., 1975] évalue
la teneur en martensite @’ en évaluant la fraction volumique de bandes de
cisaillement, puis la fraction volumique de martensite ', intersection de bandes de
cisaillement (figure 1.13). Il considére que la fraction volumique des bandes de
cisaillement, f sb , est reliée a la déformation plastique par la relation :

= .ds, (113)
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soit, apres intégration :

be =1-exp(—a-&p) | (1.14)
D :

ou ¢ est une constante augmentant avec 1'EFE.

—sb
Si une bande de cisaillement a un volume moyen constant, ¥ , le nombre
de bandes de cisaillement par unité de volume de l'austenite, N zb, peut alors

s'exprimer par :
sb
sb_J :
Ny = BSb (L.15)

Ces bandes de cisaillement peuvent étre de la martensite &, des macles, ou
des amas de fautes d'empilement. '

Considérons maintenant le nombre d'intersections de bandes de cisaillement
par unité de volume de l'austenite, N 5 Il peut étre relié a N 5b par une relation de la

forme :

1 b
N, ,=K(N})' (1.16)
ou K est une constante.

Toute intersection de bandes de cisaillement n'étant pas forcément une latte
de martensite «', on définit la probabilité p pour qu'une intersection constitue un -
germe de martensite @, telle que :

’ I '
N =p.N}, 1.17)

La somme des fractions volumiques de martensite ' et d'austenite ¥ étant
q 4

égale a 1, la fraction volumique de martensite @' formée satisfait a la relation :
af

ij'= Ua'.ng (1.18)

ou va’ est le volume moyen d'une latte de martensite o' .

En reportant les relations 1.13 a 1.16 dans la relation 1.17, puis par
intégration mathématique, on obtient :
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f =1-exp{-p [1 —exp(-a.&, )]n} (1.19)
avec f=—2X p o (1.20)
(v

Dans la relation 1.19, le paramétre & est le taux volumique de bandes de
cisaillement induites sous déformation plastique, qui dépend essentiellement de
I'EFE. Le paramétre [ dépend de la probabilité de formation d'un germe de

martensite &’ a l'intersection de deux bandes de cisaillement. Pour un acier
inoxydable austénitique de type AISI 316, les valeurs des paramétres a et B,
obtenues par Seetharaman [Seetharaman et al., 1981], sont respectivement 4,8 et 1,6.
La valeur de @ qu'il observe est inférieure a celle obtenue par Olson [Olson et al.,
1975] sur un acier type AISI 304. Seetharaman explique cette différence par la plus

faible EFE de son acier 316. | '

D'autres auteurs [Ludwigson et al., 1969 ; Angel, 1983] ont utilisé le méme
raisonnement qu'Olson [Olson et al., 1975], mais proposé une expression plus
simple pour la cinétique de formation de la martensite @', qu'ils expriment en
fonction de la déformation rationnelle (&) par la relation suivante ("modéle de

Angel") :

S 4P | (1.21)

1-f

d'ou 'on obtient ;

(AP 1.22
- 1+A8B (1.22)

La constant A est une fonction de la température, quasiment linéaire en 1/T,
et B est une constante comprise entre 2 et 3.

La relation (I.21) a été vérifiée sur quelques essais de traction et de laminage
sur un acier de type AISI 304, de composition chimique définie dans le tableau 1.5, a
plusieurs températures comprises entre -196°C et 20°C [Bricout, 1984]. La figure
1.16 montre I'évolution de la teneur en martensite ' mesurée, en fonction de la
déformation plastique pour chaque température étudiée. Ces résultats vérifient le
modele de Angel de fagon satisfaisante.



Chapitre 1 -35-

C | si|l s | P |mMm|cal| N M| cel| Co

0,063 | 0,445 | 0,007 | 0,020 | 1,69 | 17,88 | 8,58 | 0,114 | 0,107 | 0,23

Tableau 1.5 Composition chimique de 1'acier type AISI 304 (en % pds) étudié par
Bricout [Bricout, 1984]

~——----  laminage s

—— --- traction e !

Figure 1.16 Transformation martensitique d'un acier type AISI 304 : vérification de
la relation de Angel [Bricout, 1984]

Les conditions nécessaires a la transformation martensitique induite par
déformation cyclique ne sont pas bien établies, comparativement & celles par
déformation monotone. Cette transformation a été étudiée par Baudry sur un acier
inoxydable austénitique Fe-18Cr-6.5Ni-0.19C (Mg = 373K), a différentes
températures supérieures et inférieures 4 My [Baudry et al., 1977]. La figure 1.17
montre I'évolution de l'amplitude de la contrainte maximale de traction et celle de la
fraction volumique de martensite @', V/Vp, (VM étant le volume maximal de
martensite induite a la rupture du matériau), en fonction du nombre de cycles, pour
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un essai de fatigue plastique oligocyclique & Ag, = 0.5% et T = 298K. Une forte

consolidation cyclique a été observée a cette température inférieure 8 My, attribuée a
la martensite o' induite dans la matrice. Des mesures magnétiques ont confirmé une
évolution du taux de martensite &' : ce taux augmente quasiment parallélement a
l'augmentation de l'amplitude de contrainte au cours du cyclage. Une forte

consolidation cyclique de ce type est caractéristique de 'existence de transformation
martensitique.
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Figure 1.17 Comparaison entre I'augmentation du taux de martensite induite (V/VM= f(N)) et
la consolidation cyclique (o= f(N)) du matériau au cours d'un cyclage 8 Ag, =0.5% et T =

298K [Baudry et al., 1977]

Ces mémes auteurs ont montré que la consolidation cyclique est fonction de
la déformation plastique cumulée (2 NAg p) lors du cyclage du matériau. La Figure
1.18 montre 1'évolution de la contrainte maximale de traction en fonction de la
déformation plastique cumulée, pour différents niveaux de déformation plastique
cyclique imposés, a la température de 323K. Sur cette figure, on observe l'effet
important de la déformation plastique sur la consolidation cyclique. Cet effet a été
également confirmé par Sadough [Sadough, 1985].
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Figure 1.18 Evolution de 'amplitude de la contrainte maximale de traction en
fonction de la déformation plastique cumulée, sur un acier austénitique Fe-18Cr-
6.5Ni-0.19C a 323K, pour différentes variations de déformation plastique imposées

[Baudry et al., 1977]

A partir de mesures magnétiques d'une part, mécaniques d'autre part, Baudry

[Baudry et al., 1977] a mis en évidence 1'évolution de la déformation plastique
cumulée nécessaire pour l'apparition de la martensite a’, en fonction de la
déformation plastique imposée, aux températures 323K et 298K. Les résultats

obtenus par les méthodes sont comparables. La figure 1.19 présente cette évolution ;
N, représente le nombre de cycles nécessaire pour l'apparition d'une fraction

volumique de martensite @', V/Vy, de 0,1. L'application d'une déformation
plastique trés faible nécessite une déformation plastique cumulée trés importante
pour l'apparition de martensite @'. Cette déformation plastique cumulée diminue

lorsque I'amplitude de déformation plastique augmente, et se stabilise au-dela de
Agp =1,5%.
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Figure 1.19 Evolution de la déformation plastique cumulée néc_cssaire pour
I'apparition de la martensite @', avec la déformation plastique impos¢e, aux
températures 323K et 298K [Baudry et al., 1977]

Vogt [Vogt, 1991] a étudié I'évolution des contraintes internes et effectives
aux maxima de la boucle d'hystérésis contraintes-déformations, au cours du cyclage,
lors d'un essai de fatigue oligocyclique réalisés a2 Ag, =2.5% (R, = -1), sur un
acier type AISI 316L de composition chimique définie dans le Tableau 1.6, 2 300K et
a 77K. La contrainte interne est la composante de contrainte d'écoulement qui
pcrmet aux dislocations de franchir les obstacles & longue distance (plusieurs
distances atomiques), tels que les précipités ou les dislocations dans des plans de
glissement paralléles ; la contrainte effective est la composante qui permet aux
dislocations de franchir les obstacles a courte distance (quelques distances
atomiques), tels que le frottement de réseau ou les solutés. Les résultats de cette
étude montrent une augmentation brutale de la contrainte interne en cours de

cyclage, attribuée a l'apparition de la martensite «'. La figure 1.20 montre cette
évolution.

C Si S P Mn Cr N1 Mo Al B

0,024 | 0,530 | 0,013 | 0,010 | 1,601 | 17,4 | 13,58 | 2,139 | 0,006 | 0,0025

Tableau 1.6 Composition chimique de I'acier 316L étudié par Vogt [Vogt, 1991]
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Figure 1.20 Evolution des contraintes internes et effectives dans un acier type AISI
316L fatigué a 300K et a 77K [Vogt, 1991]

Sur cette figure, on observe, jusqu'a N = 10 cycles, une augmentation
modérée de la contrainte interne, aux deux températures. Au-deld, on observe une
forte augmentation de la contrainte interme, & 77K seulement ; cette forte
augmentation est attribuée a l'apparition de la martensite &' & partir de N = 10
cycles, et a 'augmentation de son taux volumique au-dela.

.2 COMPORTEMENT EN FATIGUE DES ACIERS
INOXYDABLES AUSTENITIQUES - EFFET DE LA
DIMINUTION DE LA TEMPERATURE ET EFFET DE

L'AZOTE

Lorsqu'une structure est soumise a des sollicitations mécaniques qui varient
avec le temps, la rupture peut se produire pour des valeurs de la contrainte maximale
bien inférieures a la résistance a la rupture ou méme a la limite d'élasticité¢ du
matériau : c'est le phénoméne de rupture par fatigue. En général, le comportement en
fatigue dépend du type d'essai, de I'état métallurgique initial (en solution solide,
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vieilli, écroui...), et des conditions expérimentales (vitesse de déformation,
température, environnement). Une dégradation progressive irréversible des
propriétés de la structure (mécaniques, physiques...), appelée "endommagement", se
produit lors de ce chargement variable. La courbe de Wohler permet de représenter,
pour chaque valeur d'amplitude de contrainte appliquée, le nombre de cycles a
rupture. A partir de cette courbe (figure 1.21), trois domaines de la fatigue peuvent
étre définis : |

- le domaine de la fatigue plastique oligocyclique (FPO) : le nombre de cycles a
rupture y est inférieur a 105 cycles. Pour faire des essais de fatigue plastique
oligocyclique, il faut conduire des essais durant lesquels une déformation plastique
notable est imposée a chaque cycle, c'est a dire que la contrainte maximale est
supérieure a la limite d'élasticité du matériau et le nombre de cycles a rupture est
fonction de la variation de déformation plastique Aep imposée a chaque cycle. Les
essais de fatigue plastique oligocyclique sont conduits, couramment, soit a
déformation totale imposée, soit 4 déformation plastique imposée, et beaucoup
moins souvent, a contrainte imposée ;

- le domaine de la fatigue-endurance (FE) : le nombre de cycles a rupture est alors
supérieur & 106 cycles. Les essais de FE sont menés dans le domaine élastique du
matériau. Sous faible contrainte (inférieure a la limite d'endurance du matériau), les
microfissures ne peuvent pas s'amorcer, ou encore ne peuvent pas atteindre un stade
de développement critique ;

- le domaine des durées de vie intermédiaires est celui de la fatigue dite " a
endurance limitée" (105-106 cycles). Beaucoup moins d'études sont menées dans ce
domaine. '

103

Ac/2
(MPa) [

Fatigue plastique ologocyclique Fatigue-endurance limité Fatigue-endurance

<

102 1 L i e L 'y 1 A i A o F— A 1 - i Y A L
104 105 106 107
NRr

Figure 1.21 Courbe schématique "Contrainte - Nombre de cycles a rupture
(Courbe de Wohler)
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Au cours dun essai de fatigue plastique oligocyclique conduit en
déformation imposée, la durée de vie d'une éprouvette peut étre décomposée en
plusieurs stades :

- la période d'accommodation, au cours de laquelle la microstructure évolue et
I'amplitude de contrainte varie notablement ;

- la période de stabilisation, au cours de laquelle la contrainte varie peu ou pas, la
microstructure est alors quasiment stabilisée ; c'est le stade le plus long, qui
comporte les stades d'amorgage et de propagation de microfissures en surface ;

- la rupture finale au cours de laquelle la contrainte diminue de fagon brutale, ce qui
correspond a la propagation rapide d'une ou deux macrofissures, suivie de la rupture
brutale du ligament restant.

Dans cette partie, nous décrirons les courbes d'évolution des contraintes au
cours d'un cyclage en fatigue plastique oligocyclique, et les mécanismes
macroscopiques et microscopiques associés. Au fur et a8 mesure, nous exposerons les
connaissances actuelles sur I'influence de la diminution de température, ainsi que sur
l'effet de l'azote interstitiel sur les différents stades, dans un acier inoxydable
austénitique plus particuliérement.

I1.2.1 Evolution des contraintes au cours d'un cyclage en
fatigue plastique oligocyclique

Au cours des premiers cycles d'un essai de fatigue plastique oligocyclique,
on observe normalement une phase durant laquelle le matériau s'accommode & la
déformation (ou a la contrainte) qu'on lui impose. Dans cette phase et pour un essai a
déformation imposée, le matériau se durcit ou s'adoucit sous la répétition de la
déformation plastique. Cette évolution dépend essentiellement de la nature du
matériau, des éléments d'addition (interstitiels en particulier), du traitement
thermique, de la prédéformation, des conditions expérimentales, etc. Ainsi, les
matériaux recuits présentent généralement un durcissement rapide qui peut étre suivi
par un adoucissement, avant d'atteindre la phase de stabilisation ; tandis qu'un
matériau prédéformé avec un taux de prédéformation supérieur i la déformation -
imposée en fatigue, présente généralement un simple adoucissement cyclique
[Pineau et al, 1980].

A I'échelle microscopique, I'évolution des contraintes au cours du cyclage en
fatigue des aciers inoxydables austénitiques stables peut étre expliquée comme suit :
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- le durcissement cyclique, lors de l'accommodation, correspond & une création et
une multiplication des défauts [Feltner et al., 1967 ; Grosskreutz, 1971] ; la
répétition de la déformation plastique provoque une accumulation des dislocations
dans des écheveaux et des murs rectilignes d'orientation {111} dans les métaux
CFC, par des mécanismes locaux de blocage ; ces murs bloquent les dislocations
' mobiles, provoquant alors l'activation de nouvelles sources de dislocations. Il en
résulte une augmentation de la densité de dislocations et du nombre de systemes de
glissement activés ; la croissance de la densité de dislocations p augmente la
contrainte o nécessaire pour poursuivre l'accumulation de la déformation plastique,
conformément & 'équation : o= A\[; [Feltner et al., 1967] ;
- I'adoucissement cyclique est fonction du nombre de bandes de glissement dans le
matériau fatigné [Ham et al., 1962] ; ce nombre de bandes est caractéristique de la
répartition de la déformation plastique, un grand nombre de bandes caractérisant une
répartition plus homogene, favorable a la résistance a la fatigue [Grosskreutz, 1972 ;
Gysler et al., 1979 ; Mughrabi, 1979]. Pourtant, sur des aciers type AISI 310L (%C
= 0,011 ; %N = 0,008) et 310N (%C = 0,013 ; %N = 0,17) (en raison de sa faible
teneur en carbone, il s'agit en fait dun 310LN), malgré un comportement
d'adoucissement trés différent a bas niveau de déformation imposée (figure 1.22), les
observations de bandes de glissement en surface (figure 1.23) sont quasiment
identiques [Shibata et al., 1985]. En effet, I'adoucissement plus important de l'acier
310N par rapport a celui de l'acier 310L peut étre expliqué par un degré
d'adoucissement plus important des bandes de glissement dans I'acier 310N [Shibata
et al., 1985].
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Figure 1.22 Evolution de 1'amplitude de contrainte en fonction du nombre de cycles,
pour les aciers 310L et 310N a température ambiante sous (a) gy = £1% et (b) Agy =
+2% [Shibata et al., 1985]



Chapitre -43 -

Figure 1.23 Apparition des bandes de‘glissg'ment sur les flits des éprouvettes fatigués
a température ambiante (aprés 1000 cycles sous Ag, = £0,9%) du (a) 310L et du (b)
310N [Shibata et al., 1985]

Apres la phase d'accommodation, les structures de dislocations évoluent vers
une structure cellulaire, atteinte trés t6t dans certains grains [Pineau, 1976], en
particulier dans les plus petits [Swann, 1963]. Durant la phase de stabilisation, la
structure, essentiellement cellulaire, n'évolue quasiment plus jusqu'a rupture.

Nous décrivons ci-dessous l'effet de différents facteurs d'influence (teneur
en azote interstitiel, diminution de température, taille de grain et transformation-
martensitique) sur l'évolution des contraintes et plus particuliérement sur le
comportement de durcissement-adoucissement cyclique des aciers inoxydables
austénitiques.

I.2.1.1 Facteurs d'influence
a) Effet de 1'azote interstitiel
A température ambiante

A température ambiante, l'effet de l'azote interstitiel sur le durcissement-
adoucissement cyclique des aciers inoxydables austénitiques de types AISI 304, 316
et 310, et sur les structures de dislocations associées, a été analysé par différents
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auteurs [Shibata et al.,, 1985 ; Degallaix S., 1986 ; Vogt, 1991]. Ces auteurs
observent en particulier un effet important de I'azote sur le durcissement initial et sur

I'intensité de I'adoucissement cyclique qui lui succede.

A titre d'exemple, les évolutions de I'amplitude de contrainte en fonction du

nombre de cycles de trois aciers inoxydables austénitiques de type AISI 316L alliés
a différentes teneurs en azote interstitiel (cf. compositions dans le tableau 1.7), étudié
par Degallaix S., sont présentées sur la figure 1.24. Ces aciers ont été soumis a des
essais de fatigue plastique oligocyclique menés a déformation totale imposée (0,6%
< Ag; <3%) en cycle triangulaire purement alterné avec une vitesse de déformation

de 0,4%/sec.

c | Mo | si s p Ni | cc | Mo| cu| N B | Co| Ti
0,020 {166 0,51 {0,003 {0,021 |11,50 |16,90 [2,02 [o0,100 0,029 |0,001 {0,171 |0,01
0,022 |1,72 |046 |0,005 {0,028 12,03 [17.13 |25 [0,285 Jo,071 |0,003 (0115 | -
0,024 11,59 065 {0,006 |0,020 |12,98 {1701 [2.62 0,180 0,250 Jo,001 [0,110 | -

Tableau 1.7 Compositions chimiques des aciers inoxydables austénitiques type AISI
316L, étudiés par S. Degallaix [Degallaix S., 1986]
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Figure 1.24 Evolution des contraintes en fonction du nombre de cycles, i température ambiante, d'aciers inoxydables austénitiques
type AISI 316L, étudiés par Degallaix [Degallaix S., 1986]
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Sur ces courbes, on distingue deux types de comportement de durcissement-
adoucissement cyclique, dépendant de la teneur en azote et du niveau de
déformation imposé :

- pour les aciers faiblement chargés en azote (%N <0,08), la durée
d'accommodation croit avec la teneur en interstitiels et avec le niveau de déformation
imposé (de 2 a 3% de la durée de vie NRr pour l'acier a 0,029%N, et de 10 a 20%Ng
pour l'acier a 0,071%N, pour des niveaux de déformation Ag¢ variant de 0,8 a 2,5%).
Ce stade d'accommodation est caractérisé par un durcissement au cours des tous
premiers cycles, d'autant plus intense que Ag; est élevé. A fort niveau de déformation
(Agt > 1,6%), ce durcissement se poursuit jusqu'a la quasi-stabilisation ; a faible
niveau de déformation (Agt < 1,6%)), il est suivi d'un adoucissement, d'autant plus
intense que le niveau de déformation est faible ;

- pour les aciers a forte teneur en azote (%N = 0,25), la période d'accommodation
dure environ 15% de la durée de vie. Cette période se caractérise par deux phases
successives : un durcissement primaire durant les tous premiers cycles (environ 20
cycles a Agt = 2,5%), suivi d'un adoucissement. Cet adoucissement est d'autant plus
intense que le niveau de déformation est faible.

Les structures de dislocations observées par S. Degallaix sur ces mémes
aciers sont présentées en figure 1.25. Comme Shibata et Vogt, Degallaix constate une
meilleure homogénéité de la déformation plastique avec une teneur croissante en
azote, que tous ces auteurs attribuent au caractéere plan du glissement des
dislocations favorisé par 1'azote.
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Figure 1.25 Sous-structures de dislocations observées aprés cyclage a 300K en FPO de deux aciers inoxydables austénitiques types
AISI 316L (%N = 0,08) et 316LN (%N = 0,25) [Degallaix S., 1986]
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Dans l'acier 316LN (%N = 0,25) déformé a Ae; = 2%, au début du cyclage,
les dislocations sont confinées dans des bandes de glissement intenses {111}
largement espacées. Les réseaux plans {111} de dislocation sont encore observés au
milieu du stade transitoire d'adoucissement. Cet aspect plan de la déformation
subsiste dans I'échantillon cyclé jusqu'a rupture, ou il est observé dans 50% des
plages analysées.

Dans l'acier 316L (%N = 0,08) déformé a Aet = 2,5%, au début du cyclage,
les dislocations sont confinées dans des bandes de glissement intenses {111},
beaucoup moins espacées que celles rencontrées dans l'acier 316LN. Au cours du
cyclage ultérieur, ces réseaux plans évoluent trés rapidement vers une stucture en
cellules de dislocations ; dés 150 cycles, on n'observe quasiment plus que des
cellules. '

Le glissement des dislocations sous faible variation de déformation (Ag; =
0,6%) présente un caractére essentiellement plan, plus marqué pour l'acier plus
chargé en azote (316LN).

Les sous-structures de dislocations obtenues en fatigue a température
ambiante sur les aciers 316L et 316LN différent donc essentiellement par le
caractere trés plan de la déformation observé jusqu'a rupture dans l'acier 316N, qui
s'oppose a la formation rapide d'une structure cellulaire au cours du cyclage.

A basse température

A basse température (4K, 77K), différents auteurs [Shibata et al., 1985 .
Ogata et al,, 1990 ; Vogt, 1991] ont étudié l'effet de I'azote interstitiel sur les
structures de dislocations aprés fatigue plastique oligocyclique d'aciers inoxydables
austénitiques types AISI 304, 316 et 310.

Les évolutions de l'amplitude de contrainte et les configurations de
dislocations obtenues en FPO a 77K de deux aciers types AISI 316L (%N = 0,08) et
316LN (%N = 0,235) ont été étudiées par Vogt. Ces aciers ont été cyclés a Ag, =
0,6% et 2,5% en cycle triangulaire purement alterné avec une vitesse de déformation
de 0,4%/sec. La figure 1.26 (a et b) résume les évolutions de l'amplitude de
contrainte en fonction du nombre de cycles ainsi que les sous-structures de
dislocations observées.
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Figure 1.26 Evolutions des contraintes et sous-

structures de dislocations observées apreés cyclage en FPO a 77K de deux aciers
inoxydables austénitiques types

AISI (2) 316L (%N = 0,03) et (b) 316LN (%N = 0,235) [Vogt, 1991]



Chapitre I -50 -

A 77K comme a 300K, le comportement de durcissement-adoucissement
cyclique dépend de la teneur en azote et du niveau de déformation imposé.

A bas niveau de déformation (Ag, = 0,6%), les évolutions des contraintes au
cours du cyclage dans les aciers 316L et 316LN différent peu. En revanche, a Ag; =
2.5%, elles sont radicalement différentes : dans l'acier 316L, on observe un
durcissement continu, tandis que dans 'acier 316LN, on observe un durcissement

suivi d'un adoucissement, le comportement nettement différent de I'acier 316L est
attribué i la transformation de phase (¥ — a') au cours du cyclage [Vogt, 1991].

Comme montre la figure 1.26, le glissement des dislocations sous faible
va