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Résumé

Les composants épais des centrales à réacteurs à eau pressurisée (REP) comme la cuve ou le
générateur de vapeur sont obtenus par forgeage et traitements thermiques à partir d’un lingot.
À la fin de ce processus, le traitement thermique de qualité (TTQ) donne au composant ses
propriétés finales. Les étapes typiques de ce traitement consistent en une austénitisation suivie
d’une trempe et d’un revenu. Or les composants présentent une épaisseur importante (entre
100 et 700mm) qui entraine l’apparition, durant la trempe, d’un fort gradient microstructural
et donc de propriétés mécaniques, notamment des propriétés à rupture. Il n’xiste pas, à l’heure
actuelle, d’étude systématique pour un même matériau de la relation entre paramètres de
traitement thermique, microstructure et propriétés à rupture dans le domaine fragile, pour les
aciers faiblement alliés utilisé pour ces composants. Cette étude vient apporter des premiers
éléments expérimentaux pour déterminer ce lien. Partant d’un matériau homogène d’origine
industrielle, 18 traitements thermiques différents ont été réalisés en faisant varier à la fois vitesse
de refroidissement après austénitisation, température et durée de revenu. Ces 18 microstructures
ont été caractérisées en traction, en résilience et en ténacité. Des différences notables ont ainsi
été mises en évidence : 75 ◦C de différence maximale entre les températures de transition
ductile-fragile et jusqu’à 70 J de différence pour les énergies au palier ductile. La vitesse de
refroidissement est identifiée comme le paramètre d’influence au premier ordre sur les propriétés
mécaniques et à rupture. Le revenu permet de réduire les écarts de propriétés en traction entre
les microstructures mais pas les écarts de propriétés à rupture. Certaines corrélations entre la
striction et l’énergie absorbée au palier ductile ou entre la limite d’élasticité et la température
de transition ont été révélées. Les contraintes critiques de clivage de certaines microstructures
ont également été déterminées par une campagne d’essais sur éprouvettes de traction entaillées
couplée à une analyse par éléments finis. Ces valeurs ont été comparées à celles estimées à partir
d’essais de résilience au moyen d’une méthode simplifiée. Par une campagne de fractographie
systématique sur toutes les éprouvettes rompues dans le domaine fragile, une typologie de sites
d’amorçage commune à toutes les microstructures a été déterminée. L’amorçage se produit de
manière prépondérante sur un carbure enrichi en manganèse et molybdène localisé à un joint et
de taille moyenne 0,85 µm. C’est la première fois qu’une configuration d’amorçage générique a
été directement mise en évidence pour une telle variabilité microstructurale. Ce résultat fournit
de nouvelles bases pour la modélisation micromécanique de l’amorçage du clivage dans pour les
aciers ferritiques trempés revenus.
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Abstract

Thick components for pressurized water reactor (PWR) power plants, such as the pressure
vessel or steam generator, are obtained by forging and heat treatment of an ingot. At the end of
this process, the quality heat treatment (QHT) gives the component its final properties. Typical
steps in this process include austenitizing, followed by quenching and tempering. However, these
components are very thick (between 100 and 700mm), which means that during quenching, a
steep microstructural gradient is created, which in turn affects mechanical properties, particu-
larly fracture properties. There is currently no systematic study, for a single material, of the
relationship between heat treatment parameters, microstructure and fracture properties in the
brittle range, for the low-alloy steels used for these components. This study provides the first
experimental evidence for determining this relationship. Starting from a homogeneous material
of industrial origin, 18 different heat treatments were carried out, varying the cooling rate
after austenitization, the tempering temperature and the tempering time. These 18 microstruc-
tures were characterized in terms of tensile strength, impact strength and toughness. Notable
differences were revealed : 75 ◦C maximum difference between ductile-fragile transition tempe-
ratures and up to 70 J difference in ductile upper shelf energies. The cooling rate is identified
as the first-order parameter influencing mechanical and fracture properties. Tempering reduces
differences in tensile properties between microstructures, but not the differences in fracture
properties. A number of correlations have been revealed between striction and the upper shelf
energy, or between the yield strength and the transition temperature. The critical cleavage
stresses of certain microstructures were also determined by a campaign of tests on notched
tensile specimens coupled with finite element analysis. These values were compared with those
estimated from impact tests using a simplified method. A systematic fractography campaign on
all fractured specimens in the brittle domain revealed a typology of initiation sites common to
all microstructures. Initiation occurs predominantly on a manganese andmolybdenum enriched
carbide located at a grain boundary and averaging 0.85 µm in size. This is the first time that a
generic initiation pattern has been directly demonstrated for such microstructural variability.
This result provides a new basis for micromechanical modeling of cleavage initiation in tempered
ferritic steels.
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Introduction

Les composants lourds des réacteurs nucléaires à eau sous pression (REP), comme la cuve
ou le générateur de vapeur, sont obtenus par forgeage et assemblage de pièces fabriquées à
partir de lingots de fort tonnage. Au cours de ce processus, le traitement thermique de qualité
(TTQ) donne aux pièces leur microstructure et leurs propriétés mécaniques. Les étapes de ce
traitement sont composées d’austénitisations suivies d’une trempe et d’un revenu.

Ces composants présentent cependant une épaisseur importante (entre 100 et 600mm) qui
entraîne l’apparition, durant la trempe des pièces, d’un fort gradient microstructural. Pour des
épaisseurs supérieures à environ 200mm, on peut trouver, à cœur, un mélange de ferrite proeutec-
toïde et de bainite granulaire et, en surface avant la mise à la cote, de la bainite inférieure, voire
de la martensite. Ce gradient microstructural induit une variation des propriétés mécaniques et
notamment des propriétés à rupture suivant la position dans l’épaisseur. À cette hétérogénéité
de vitesse de refroidissement s’ajoute des hétérogénéités chimiques (ségrégations à différentes
échelles, partitionnement des éléments d’alliage lors des traitements thermiques), typiques de
ce matériau, qui élargissent et complexifient le domaine de variations des microstructures et des
propriétés, notamment à rupture.

La relation entre les paramètres de trempe et la microstructure a été largement étudiée dans
la littérature ouverte. En particulier, la détermination du diagramme TRC (Transformation
en Refroidissement Continu) permet une définition simplifiée de ce lien. La relation entre
microstructures et propriétés mécaniques reste, quant à elle, un sujet largement ouvert bien
que déjà très étudié. Les tendances générales sont connues : la bainite inférieure présente de
meilleures propriétés à rupture que la bainite supérieure ou la bainite granulaire ; la ferrite
proeutectoïde a un effet délétère sur la résistance à la déformation plastique et à la rupture
fragile. Mais les relations entre la microstructure et la rupture, notamment dans le domaine
fragile, restent mal définies. Plusieurs études ont déjà montré le rôle délétère de différents types
de précipités et inclusions sur les propriétés mais elles sont limitées, à chaque fois, à un petit
nombre de conditions de traitement thermique et de microstructure. Il n’existe donc pas, à
l’heure actuelle, d’étude systématique, pour un même matériau, des relations entre paramètres
de traitement thermique, microstructure et propriétés à rupture dans le domaine fragile, pour
les aciers faiblement alliés étudiés ici. Les travaux présentés dans ce mémoire visent notamment
à combler cette lacune.

La modélisation de la rupture fragile peut être menée grâce à l’Approche Locale de la
rupture. Cette démarche, introduite dans les années 1980, consiste en l’utilisation couplée
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des essais mécaniques et de leur analyse mécanique par éléments finis, en présupposant un
mécanisme physique d’amorçage, pour rendre compte de la distribution des résultats d’essais
dans le domaine fragile et dans la transition ductile-fragile. Cette approche a été enrichie au fil des
années, avec notamment des modèles prenant en compte les distributions de contraintes locales
à l’intérieur des agrégats polycristallins. Néanmoins, les hypothèses de mécanisme physique
de rupture, notamment en termes d’interactions entre plasticité, désorientations cristallines et
populations de particules dures de type carbures ou inclusions, n’ont jamais été complètement
vérifiées à l’échelle microscopique.

L’objectif de cette étude, réalisée dans le cadre de l’Accord Tripartite CEA-EDF-Framatome
2020 et essentiellement expérimentale, est donc, en partant d’une unique composition chimique
et pour une large gamme de traitements thermiques, de déterminer la microstructure, les pro-
priétés mécaniques et les mécanismes physiques d’amorçage de la rupture fragile sous différents
modes de sollicitation obtenus à l’aide de différentes éprouvettes conventionnelles. Les résultats
visent à permettre l’interprétation précise des variations de propriétés à rupture au regard des
hétérogénéités microstructurales introduites par la trempe et le revenu et à questionner les
hypothèses de la modélisation par Approche Locale. À terme, ces travaux permettront d’affiner
les bases physiques de la modélisation pour mieux prédire les variations de propriétés et en
premier lieu la ténacité.

Partant d’un matériau homogène d’origine industrielle, 18 traitements thermiques différents
ont été réalisés en faisant varier une par une la vitesse de refroidissement après austénitisation,
ainsi que la température et la durée de revenu. Ces 18 microstructures ont été caractérisées
en métallographie, en traction uniaxiale, en résilience et, pour certaines, en ténacité et en
traction sur éprouvettes entaillées. Une campagne de fractographie systématique sur toutes les
éprouvettes rompues dans le domaine fragile a été entreprise. Les résultats ont été analysés
qualitativement et quantitativement : une typologie des sites d’amorçage, commune à toutes les
microstructures et à tous les modes de sollicitation, a été déterminée. Les contraintes critiques
de clivage de toutes microstructures ont été estimées par une méthode simplifiée exploitant les
courbes de résilience instrumentée. Pour certaines microstructures sélectionnées, les contraintes
critiques ont été étudiées avec plus de précision simultanément avec la nature et localisation du
site d’amorçage en suivant la méthodologie de l’Approche Locale de la rupture. L’ensemble des
données microstructurales, fractographiques et mécaniques obtenues nous ont permis, in fine,
d’évaluer des liens possibles entre les grandeurs, à la fois macroscopiques et microscopiques,
microstructurales et mécaniques.
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Chapitre 1
Revue bibliographique

L’objectif de ce chapitre est de donner au lecteur un aperçu de l’état de l’art
concernant les microstructures, la rupture fragile et sa modélisation dans le cas
de composants forgés. Nous étudierons l’effet du traitement thermique sur ces
différentes thématiques. On passera rapidement sur les modes de formation des
différentes microstructures pour se concentrer sur leurs caractéristiques morpholo-
giques, cristallographiques et leurs secondes phases associées. Que connaît-on de
la microstructure, de la rupture fragile par clivage et de la relation entre les deux
pour les aciers “de cuve” ?

Objectifs
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Chapitre 1. Revue bibliographique

1 Conditions industrielles d’élaboration des pièces forgées

Les aciers utilisés pour les composants forgés sont des aciers, dits “de cuve”, de type 16 à
20MND5 (SA508 Gr.3 Cl.1 pour la dénomination ASTM). On donne dans le tableau 1.1 la
composition typique de ce type d’acier pour les principaux éléments carburigènes, alphagènes et
gammagènes. Ces aciers sont traités thermiquement de manière à obtenir le meilleur équilibre
entre résistance et propriétés à rupture, généralement obtenu via une microstructure bainitique
que nous décrirons en détail.

Élément C Mn Ni Mo Cr Si

Teneur massique (%) 0.2 1.4 0.8 0.5 0.14 0.17

Table 1.1 – Composition typique d’un acier 16 - 20MND5

Dans les centrales nucléaires, les composants forgés, comme la cuve ou le générateur de
vapeur, sont faits d’un assemblage de viroles. Ces viroles sont mises en forme par coulée d’un
lingot, son forgeage et ses traitements thermiques. Ce processus est à l’origine d’hétérogénéités
chimiques et microstructurales au sein de la pièce. En effet, lors de la solidification du lingot,
il se forme des hétérogénéités chimiques appelées ségrégations. Ce sont des variations locales
de la composition du matériau, en carbone comme en éléments d’alliage. Elles entraînent, lors
des opérations qui suivent la solidification, des hétérogénéités microstructurales et donc des
hétérogénéités de propriétés mécaniques. Par ailleurs, lors du traitement thermique de qualité,
l’épaisseur importante des pièces, de 100 à 700 mm environ, entraîne l’apparition d’un gradient
de vitesse de refroidissement suivant l’épaisseur lors de la trempe. Cette étape conduit alors à une
pièce dont la microstructure varie suivant la position dans l’épaisseur. La pièce finale présente
alors des hétérogénéités à différentes échelles qui rendent délicate l’évaluation de ses propriétés
mécaniques. Plusieurs études sont en cours pour étudier l’effet des ségrégations chimiques sur
les propriétés mécaniques, notamment à rupture dans le domaine fragile. L’objectif de la thèse
est de relier la microstructure et certaines propriétés mécaniques, notamment à rupture dans le
domaine fragile, afin de mieux appréhender le gradient de propriétés causé par la variation de
la vitesse de refroidissement.

La première partie de ce chapitre s’attache donc à donner au lecteur un aperçu des micro-
structures que l’on peut trouver dans un gros composant forgé, à en donner les caractéristiques
et à étudier l’effet du revenu sur ces microstructures. Nous étudierons les microstructures brutes
de refroidissement (partie 2.2) et l’évolution de ces microstructures au fil du revenu (partie 2.3).
On ne s’étendra pas sur les mécanismes de formation des microstructures car notre étude
cherche à comprendre comment les microstructures, c’est-à-dire leurs caractéristiques, agissent
sur le mécanisme de rupture fragile par clivage. Nous étudions un état microstructural donné
sans chercher à savoir précisément comment cet état a été obtenu. Dans une deuxième partie,
nous introduirons la notion de rupture fragile et son lien avec le traitement thermique et la
microstructure.
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2. Microstructures et transformations des aciers de cuve

2 Microstructures et transformations des aciers de cuve

Le traitement thermique de qualité (TTQ) de cet acier consiste, de manière simplifiée, en
une austénitisation à environ 900 °C pendant plusieurs heures suivie d’une trempe à l’eau. La
gamme de vitesses locales de refroidissement est cependant très large du fait de l’épaisseur
importante des pièces forgées. Cette trempe est suivie d’un revenu qui consiste en un chauffage
lent puis un maintien à environ 650 °C pendant plusieurs heures. On trouvera une représentation
schématique du TTQ sur la figure 1.1.

Refroidissement à
cœur

t

T

Refroidissement
en peau

Épaisseur de la pièce forgée
(700 mm max.)

Austénitisation Trempe à
l'eau Revenu

900°C env.
> 3h

> 3h150°C/h

10
00
0°
C
/h

Température
ambiante

650°C env.

Figure 1.1 – Représentation schématique du TTQ dans une version simplifiée. Le TTQ
industriel peut comporter plus d’étapes. Les vitesses indiquées correspondent à des cas extrêmes.

2.1 Notions générales

Nous présentons ici deux notions, le mode de transformation et les relations d’orientation,
qui seront utiles tout au long du propos.

Il convient avant toute chose de définir certaines terminologies. En effet, certains termes
couramment utilisés peuvent désigner à la fois une phase ou une microstructure ou un constituant
de microstructure. La structure cubique centrée qui existe à température ambiante est désignée
par la lettre α. Cette phase est également appelée ferrite mais ne doit pas être confondue avec
la ferrite proeutectoïde ou encore la ferrite bainitique, qui sont des microstructures ou des
constituants de microstructures. Elles ont une structure cubique centrée mais également une
organisation morphologique et cristalline définie : il s’agit de phase α sous différentes formes
d’organisation microstructurale. La phase γ, communément appelée austénite, est la structure
cubique à faces centrées qui est stable à plus haute température (jusqu’à la fusion dans le cas
du matériau d’étude). La phase θ correspond à la structure orthorhombique de la cémentite.
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2.1.1 Modes de transformation

Il existe deux modes de transformation de l’austénite lors de son refroidissement : les
transformations diffusives et les transformations displacives dont les modes de fonctionnement
sont illustrés sur la figure 1.2.

— Une transformation diffusive implique la reconstruction d’une nouvelle phase par mouve-
ment désordonné des atomes (diffusion). Les atomes traversent l’interface entre les deux
phases en présence. La proportion de phase transformée dépend du temps et la trans-
formation est activée thermiquement. Les constituants principaux qui se forment par ce
mécanisme sont la ferrite proeutectoïde et la perlite.

— Une transformation displacive correspond à un mouvement coordonné et simultané d’un
groupe d’atomes sur une courte distance avec un cisaillement en général important. Elle a
lieu à des températures plus basses (en dessous de 400 °C environ pour les aciers de cuve)
où la diffusion est lente ou ne peut avoir lieu. La transformation est une déformation à
plan invariant, c’est-à-dire qu’il existe un plan laissé identique par la transformation. Le
plan d’habitat est le plan d’interface entre les phases où celles-ci sont en général cohérentes
ou semi-cohérentes. On suppose que le plan invariant de la transformation est identique
au plan d’habitat. C’est une transformation rapide, il n’y a pas de mouvement d’atomes à
travers l’interface dans un mécanisme purement displacif. La composition chimique de la
phase qui se forme est donc la même que la phase mère. Les constituants principaux qui se
forment via ce mécanisme sont la martensite et, selon certains, la ferrite de Widmanstätten
et la bainite (Bhadeshia, 2015). La forme macroscopique de l’échantillon est modifiée
par la transformation.
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Figure 1.2 – Illustration schématique des deux modes de transformation observés lors de
la décomposition de l’austénite. Les cercles gris représentent des atomes de la solution solide en
substitution. Dans ce cas particulier, les deux phases présentent une interface cohérente avec la
phase mère. On notera également que dans le cas d’une transformation diffusive, la croissance
de la phase se fait par le déplacement d’une interface incohérente dans un grain voisin, comme
pour la ferrite proeutectoïde par exemple. Ce mécanisme de croissance n’est pas représenté ici.

2.1.2 Relations d’orientation

Lors de leur transformation, les phases mères et les phases transformées sont orientées de
manière spécifique les unes par rapport aux autres. Il est ainsi possible de décrire les orientations
relatives des deux phases sous la forme d’une relation d’orientation. Ces relations d’orientation
sont en général l’expression géométrique de la minimisation de l’énergie à l’interface entre les
deux phases, ce qui permet la germination la plus facile de la phase fille. Du fait des symétries
des structures cristallines de l’austénite, de la ferrite et des différents carbures rencontrés, il
existe plusieurs orientations possibles des phases pour se conformer à la relation d’orientation.
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Ces orientations possibles sont appelées variants de la relation d’orientation.

2.1.2.1 Relations d’orientation observées lors de la transformation de l’austénite
en ferrite

Qu’elle soit issue d’une transformation diffusive ou displacive, la ferrite s’oriente de manière
spécifique avec l’austénite mère ou avoisinante. On considère ici que la martensite donne une
structure cubique centrée et non tétragonale. Cette hypothèse valable du fait de la faible
teneur en carbone du matériau et des vitesses basses de refroidissement étudiées. Le taux de
tétragonalité de la matrice, c’est-à-dire l’écart à une structure cubique peut être estimé à l’aide
de l’équation 1.1 (Bhadeshia et Honeycombe, 2017 ; P. M. Kelly, 2012). En se basant
sur la composition typique du tableau 1.1, on obtient c

a
= 1, 009, et ce, sans compter l’effet

d’autorevenu durant le refroidissement.

c

a
= 1 + 0, 045 ∗%C[massique] (1.1)

Où a représente le paramètre de maille d’une structure cubique et c le deuxième paramètre
de maille d’une structure tétragonale. Dans le cas des aciers, on dénombre trois relations
d’orientation principales (Gourgues, 2007) : les relations de Nishiyama-Wassermann (NW),
de Greninger-Troiano (GT) et de Kurdjumov-Sachs (KS). Ces relations sont voisines de la
relation de Bain et elles sont toutes les trois proches les unes des autres (le passage de la relation
KS à la relation NW peut se faire par une rotation de 5,26◦ autour d’un axe < 111 >γ). La
transformation de Bain correspond à la transformation d’énergie minimale pour passer d’une
structure cubique à faces centrées à une structure cubique centrée. Ces relations présentent
toutes un parallélisme des plans denses entre la ferrite et l’austénite (111)γ // (101)α. Pour
les aciers de cuve, les microstructures ne suivent pas exactement une relation d’orientation
fixe. L’origine de ce phénomène reste assez mal connue avec de nombreux mécanismes qui
peuvent interagir comme : les contraintes résiduelles, des transformations après le changement
microstructural, l’orientation de l’austénite mère, etc.

Relation de Bain Cette relation théorique (équation 1.2) n’est pas observée dans les
aciers étudiés. Néanmoins, elle sert de base de compréhension pour les trois suivantes. Du fait
des 24 éléments de symétrie de la structure cubique faces centrées de l’austénite, il existe 24
variants d’orientation possibles. Cependant, certaines de ces orientations sont confondues (8 par
8 dans le cas de la relation de Bain), ce qui laisse 3 variants d’orientation cristallines différents.
On appelle “Zone de Bain” la zone autour (11◦ autour) de chacun de ces trois variants. Les
relations d’orientation mentionnées plus haut sont proches de la relation de Bain dans le sens où
tous leurs variants s’organisent autour des variants de la relation de Bain. Il est alors possible
de regrouper ces variants en fonction de leur variant de Bain le plus proche, comme sur la
figure 1.5, d’où la notion de Zone de Bain.

(111)γ // (101)α

< 100 >γ // < 110 >α

(1.2)
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Relation de Nishiyama-Wassermann Dans les plans denses parallèles de chaque struc-
ture, une direction < 12̄1 >γ de l’austénite est parallèle à une direction < 101̄ >α de la ferrite
(équation 1.3). Il existe donc 12 variants possibles d’orientation de la ferrite par rapport à
l’austénite (4 orientations possibles des plans denses, 3 directions de l’austénite possibles et 1
direction de la ferrite possible)(Wassermann, 1933 ; Lambert-Perlade, Gourgues
et Pineau, 2004). La figure 1.3 donne à voir la superposition des deux structures suivant
cette relation d’orientation et la figure 1.5 donne la répartition des plans {100}α dans le repère
de l’ancien grain austénitique. La distribution de désorientations théoriques est donnée dans la
figure 1.6.

(111)γ // (011)α

[2̄11]γ // [01̄1]α ou [1̄01]γ à 5.26° de [1̄1̄1]α
(1.3)

[-211]γ // [0-11]α 5,6°[-101]γ
[-1-11]α

[01-1]γ

[1-10]γ

[1-11]α

Atomes de la
structure CC
Atomes de la
structure CFC

(111)γ // (011)α

Figure 1.3 – Représentation de la relation d’orientation NW, les cercles représentent les
atomes de la structure cubique centrée et les disques représentent les atomes de la structure
cubique à faces centrées. D’après (Dahmen, 1982).

Relation de Kurdjumov-Sachs Dans les plans denses parallèles de chaque structure, une
direction dense de l’austénite < 110 >γ est parallèle à une direction dense de la ferrite < 111 >α

(équation 1.4). Il existe donc 24 variants possibles d’orientation de la ferrite par rapport à
l’austénite (4 orientations possibles des plans denses, 3 directions denses de l’austénite possibles
et deux directions denses de la ferrite possibles) (Kurdjumov et al., 1930 ; Lambert-
Perlade, 2001). Le tableau 1.2 donne les caractéristiques des variants de cette relation
d’orientation. La figure 1.4 donne à voir la superposition des deux structures suivant cette
relation d’orientation et la figure 1.5 donne la répartition des plans {100}α dans le repère de
l’ancien grain austénitique. La distribution de désorientations théoriques est donnée dans la
figure 1.6.

(111)γ // (011)α

[1̄01]γ // [1̄1̄1]α ou [2̄11]γ à 5.26° de [01̄1]α
(1.4)
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[-101]γ // [-1-11]α

5,6° [-211]γ[0-11]α

[01-1]γ

[1-10]γ

[1-11]α

Atomes de la
structure CC
Atomes de la
structure CFC

(111)γ // (011)α

Figure 1.4 – Représentation de la relation d’orientation KS pour le variant V 1
([1̄01]γ//[1̄1̄1]α), les cercles désignent les atomes de la structure cubique centrée et les disques
les atomes de la structure cubique à faces centrées. D’après (Dahmen, 1982).

Relation de Greninger-Troiano Cette relation d’orientation est une relation intermé-
diaire entre la relation KS et la relation NW (équation 1.5) ([12̄1]γ à 2.5° environ de l’axe
[101̄]α contre 5.26° pour la relation KS) (Greninger et al., 1949 ; P. Kelly et al., 1990 ;
Sun et al., 2021). On le voit notamment sur la figure 1.5 à la position des variants GT entre
les variants KS et NW. On peut interpréter également l’écart inter-variants V 1− V 4 de cette
manière : l’écart est maximal pour la relation KS et minimal pour la relation NW (variants
confondus) et l’écart pour la relation GT se trouve à mi-chemin.

(111)γ // (011)α

[12̄1]γ à 2.5° de [101̄]α
(1.5)
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Figure 1.5 – Figure de pôles {100}α des variants dans le repère de l’ancien grain aus-
ténitique pour les relations d’orientation de Bain, Kurdjumov-Sachs, Greninger-Troiano et
Nishiyama-Wassermann. On notera la proximité des différents variants de chaque relation. Les
numéros indiquent le numéro des variants pour les relations KS et GT.

Les variants peuvent être regroupés de différentes manières (Kalwa et al., 1986). Ces
groupements sont tous présentés sur la figure 1.5.

— Regroupement par zone de Bain commune.

— Regroupement par relation de parallélisme des plans denses commune.
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— Regroupement par variants appariés : il s’agit de la paire de variants comportant la même
relation de parallélisme des plans denses et appartenant à la même zone de Bain. Ils sont
faiblement désorientés entre eux. Ils sont confondus pour la relation NW.

— Regroupement par direction de croissance commune. De même dans le cas d’une structure
bainitique, deux variants peuvent présenter la même direction de croissance (direction
d’allongement des lattes), nous pouvons alors regrouper ces variants deux à deux.

En considérant que les variants des trois relations d’orientation présentées sont équiprobables,
nous pouvons tracer une représentation de la distribution de désorientations des grains de
ferrite issus d’un unique grain d’austénite sur la figure 1.6 (Gourgues et al., 2000). Pour
obtenir cette représentation, nous avons considéré que tous les variants étaient équiprobables, la
probabilité de trouver une désorientation x est alors de p = nvariants(x)

ntotal
. La densité de probabilité

associée à ce variant peut être représentée par une distribution normale x ∗ N (µ = x, σ = 1◦).
En appliquant ce raisonnement pour toutes les désorientations, il est possible de tracer une
distribution de désorientation théorique associée à la relation d’orientation.
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Figure 1.6 – Distribution des désorientations théoriques pour chaque relation d’orientation.
D’après (Gourgues et al., 2000)

Nous donnons également les différentes paires axe-angle possibles en fonction des relations
d’orientation dans le tableau 1.7.
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Figure 1.7 – Paires axe-angle théoriques pour différentes relations d’orientation et combi-
naison de relation d’orientation. Les axes ont été approchés par des axes de faibles indices et
le décalage entre cet axe et l’axe réel est donné. Benarosch (2021) d’après (Gourgues
et al., 2000)

2.1.2.2 Relations d’orientation entre les carbures et la matrice ferritique

Lors de leur précipitation, les carbures peuvent présenter une relation d’orientation avec la
phase environnante. Les relations trouvées dans la littérature sont :

Relation de Pitsch-Petch (Pitsch, 1962)

(001)θ // {5̄21̄}α
(010)θ à 2− 3° de < 113̄ >α

(100)θ à 2− 3° de < 131 >α

(1.6)

Relation de Bagaryatski (Bagaryatski, 1950)

(001)θ // {211}α
(010)θ // < 11̄1̄ >α

(100)θ // < 01̄1 >α

(1.7)

Relation d’Isaichev (Isaichev, 1947) d’après (Bhadeshia, 2018)
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[100]θ // [11̄1̄]α

(031)θ à 1.5− 3.8° de (101)α
(1.8)

Relation de Jack (Jack, 1951)

(101)α // (101̄1)ϵ

(011)α // (0001)ϵ

[111̄]α // [12̄10]ϵ

(1.9)

2.2 Microstructures de décomposition de l’austénite

Le traitement thermique de qualité est l’un des derniers traitements thermiques que subit le
composant. Il vise à donner les propriétés mécaniques désirées. De manière simplifiée, il consiste
en une austénitisation à environ 850 °C – 900 °C pendant plusieurs heures. Le matériau est
ensuite trempé à l’eau puis revenu. Cette section s’intéresse aux transformations qui s’opèrent
lors de la trempe suite à l’austénitisation et aux microstructures qui en découlent.

Quatre types de microstructures peuvent se former lors de la trempe à l’eau d’un composant
épais (citées ici par ordre croissant de vitesse de trempe, soit du cœur du composant à la peau) :

— Ferrite proeutectoïde

— Perlite

— Bainite

— Martensite.

Pour des raisons de clarté, nous présenterons cependant ces microstructures par type de
transformation. En premier lieu, nous aborderons les transformations diffusives avec la ferrite
proeutectoïde et la perlite, suivies de la transformation displacive avec la martensite pour finir
avec la bainite qui présente des caractéristiques communes avec les deux types de transforma-
tions.

2.2.1 Ferrite proeutectoïde

Au cours d’un refroidissement lent (au cœur d’un composant très épais), la première micro-
structure à se former est la ferrite proeutectoïde. Cette microstructure est très préjudiciable en
termes de propriétés mécaniques et à rupture du matériau. La ferrite proeutectoïde se forme
lors d’un refroidissement lent entre la limite de stabilité de la phase α (Ae1) et 500 °C environ.
Cette microstructure est constituée de grains pauvres en carbone présentant une structure
cristalline cubique centrée et dépourvus de carbures. En effet, comme le carbone est très fai-
blement soluble dans la phase α et que le refroidissement est lent, il diffuse hors des grains
de ferrite proeutectoïde lors de leur formation et il n’y a donc pas ou peu de formation de
carbures au sein des grains. On distingue en général deux grandes familles morphologiques de
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ferrite proeutectoïde : la ferrite allotriomorphe et la ferrite idiomorphe (Dubé et al., 1958 ;
Thewlis, 2004 ; Aaronson, 1962).

— Ferrite allotriomorphe : les grains sont de forme polygonale ou en veines le long des
anciens joints de grains austénitiques. On peut observer ce type de morphologie sur la
figure 1.10. Chaque grain est orienté suivant la relation d’orientation de Kurdjumov-Sachs
(KS) avec au moins un grain d’austénite parent (Kurdjumov et al., 1930 ; King et al.,
1975 ; Pereloma et al., 2012b). Cependant, le grain de ferrite croît préférentiellement
dans les autres grains austénitiques avec lesquels il est désorienté aléatoirement, il peut
donc être difficile d’observer cette relation d’orientation. Cette croissance préférentielle
se comprend par la plus grande mobilité des interfaces incohérentes (Bhadeshia et
Honeycombe, 2017).

— Ferrite idiomorphe : elle apparaît au niveau de défauts ou d’inclusions au sein du grain
austénitique sous forme de grains équiaxes grossiers ou d’aiguilles (Bhadeshia et
Honeycombe, 2017 ; Thewlis, 2004). Dans le cas d’aiguilles on peut parler de
ferrite aciculaire. Ce type de ferrite conserve la relation d’orientation avec l’austénite.
Compte tenu de la faible quantité d’inclusions observées, cette forme est moins susceptible
d’apparaître dans le matériau de thèse. On notera par ailleurs que la ferrite aciculaire
reste encore un sujet de débat, certains auteurs considérant qu’elle se forme suivant un
mécanisme displacif.

On notera l’existence d’autres types de ferrite proeutectoïde comme la ferrite de Widmanstät-
ten, mais ces microstructures ne sont pas communément observées dans les aciers de l’étude.
Le schéma de la figure 1.8 illustre les différents types de microstructures de ferrite possibles.
On pourra trouver un exemple de morphologie de ferrite proeutectoïde sur la figure 1.10. On
notera que les grains polygonaux au sein d’un grain d’austénite dont la taille est bien supérieure
à la microstructure avoisinante peuvent être attribués à de la ferrite allotriomorphe qui a été
“sectionnée” par le plan de coupe. Ces grains forment d’ailleurs un type de ferrite à part entière
dans la classification de Dubé et Aaronson (Dubé et al., 1958) sous le terme de « plaques
intragranulaires ».
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Ferrite intragranulaire
idiomorphe ayant germé sur
inclusions

Ferrite allotriomorphe aux anciens
joints de grain austénitiques

Veines de ferrite allotriomorphe

Ferrite
allotriomorphe
sectionnée Grain d'austénite

Figure 1.8 – Représentation schématique des différents types de ferrite proeutectoïde,
d’après (Thewlis, 2004).

2.2.2 Perlite

La perlite se forme à des vitesses de refroidissement très lentes (au moins inférieures à
150 ◦C · h−1 pour les aciers étudiés) après début de formation de la ferrite proeutectoïde. Elle
bénéficie en effet de l’enrichissement de la matrice avoisinante en carbone pour se former.
Cette microstructure peut présenter des propriétés très intéressantes du point de vue de la
résistance mécanique, mais possède des propriétés à rupture (ténacité notamment) moindres
(Bhadeshia et Honeycombe, 2017).

La perlite se présente comme un agrégat le plus souvent lamellaire de ferrite α et de cémentite
Fe3C issue de la décomposition de l’austénite par une réaction eutectoïde. Elle se forme par un
mécanisme diffusif à partir des joints de grains austénitiques. Dans le cas des aciers bas carbone,
la microstructure perlitique se forme en îlots. Plus la température de formation est basse, plus
l’agrégat est fin (Murry, 1998) au point de ne plus être résoluble au microscope optique (voir
photo sur la figure 1.10). La figure 1.9 schématise la structure de la perlite.

Il n’y a pas de relation d’orientation particulière avec le grain d’austénite dans lequel la perlite
croît (barrière de haute énergie), la ferrite de la perlite présente par contre une relation proche
de la relation KS vis-à-vis de l’austénite adjacente. Plusieurs relations d’orientations possibles
ont été identifiées entre la ferrite et la cémentite. La relation observée pour les aciers bas carbone
est la relation de Pitsch-Petch (Bhadeshia et Honeycombe, 2017 ; Dippenaar et al.,
1973).
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FerriteAusténite R.O.
Pitsch-PetchR.O. proche

de KS

Joint de grain
austénitique

Nodules de
perlite

Fe3C

Fe3C

Figure 1.9 – Représentation schématique de la structure perlitique, d’après (Pereloma
et al., 2012a). (R. O. = Relation d’orientation).

Figure 1.10 – Exemple de ferrite proeutectoïde et de perlite dans un acier faiblement
allié laminé à chaud (acier E450). Les lamelles de perlite sont ici trop fines pour être résolues
en microscopie optique (Lubin, 2009).

2.2.3 Martensite

Se formant aux vitesses de refroidissement les plus élevées, la martensite est la microstructure
qui se forme suivant un mécanisme purement displacif. Pour des vitesses de transformation
élevées, la diffusion n’a pas le temps de se produire et l’austénite γ ne peut pas se transformer
en ferrite α par un mécanisme diffusif. À partir de la température Ms (“Martensite Start”), la
force motrice de transformation devient telle que les atomes du réseau cristallin vont se déplacer
de manière coordonnée parallèlement à un plan fixe pour passer d’une structure cubique à faces
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centrées à une structure tétragonale (voir figure 1.2). Cette structure correspond au réseau
ferritique déformé par les atomes de carbone piégés en solution solide (du fait de l’absence de
diffusion, les atomes ne peuvent pas s’échapper de la structure formée). Il se forme alors de fines
lattes (dans le cas des aciers de cuve (George Krauss, 2005 ; Maki et al., 1984)) de ferrite
sursaturée, cette morphologie permettant de minimiser l’énergie de déformation. Dans le cadre
d’un refroidissement continu, elle se forme à partir de la température donnée par l’équation 1.10
(wX indique le pourcentage massique de l’élément X) (Andrews, 1956).

Ms[
◦C] = 539− 423wC − 30.4wMn − 17.7wNi − 12.1wCr − 7.5wMo (1.10)

Cette microstructure permet d’obtenir des propriétés mécaniques très élevées (Rm, Re), et
de bonnes propriétés à rupture (résilience et ténacité) avec cependant une sensibilité au vieillis-
sement plus importante que la bainite par exemple (Z. Yang et al., 2018). Selon les auteurs,
la martensite qui se forme dans les aciers peut se présenter selon différentes morphologies : en
lattes, aciculaire, en plaquettes, etc (Bhadeshia, 2015 ; S. Morito, Tanaka et al., 2003 ;
T. Maki, 2012). Nous nous limiterons ici à la martensite en lattes qui est la forme rencon-
trée dans les conditions (composition chimique et température) étudiées. Cependant, certains
constituants microstructuraux, comme les composés MA (paragraphe 2.2.4.2) peuvent contenir
plus de 1% de carbone, ce qui peut conduire à l’apparition d’une martensite en plaquettes. Le
lecteur pourra se référer à (T. Maki, 2012) pour plus de détails sur les autres morphologies
de martensite. La martensite en lattes est présente surtout dans les aciers à moyen et bas
carbone (teneur en carbone inférieure à 0,5%). Elle est composée de paquets de lattes allongées
et épaisses d’environ 0,3 µm au maximum. On peut observer un exemple de martensite brute
de trempe du matériau de thèse sur la figure 1.11. Cette microstructure est très riche en dislo-
cations (10× 1011-10× 1012 cm−2) (Bhadeshia et Honeycombe, 2017), ce qui explique
en partie sa très haute résistance. Du point de vue cristallographique, on considère souvent la
martensite comme une solution sursaturée en carbone : en effet la solubilité du carbone dans
l’austénite est d’environ 2% tandis que celle dans la ferrite est au maximum d’environ 0,02%, et
la martensite formée a la même composition que l’austénite mère. La structure cristalline est une
structure tétragonale centrée. Cette déformation anisotrope pour passer d’une forme cubique à
une forme tétragonale est due à l’asymétrie de déformation causée par le carbone dans les sites
octaédriques de la structure cubique centrée du fait de l’irrégularité de ces sites. Cependant,
comme mentionné dans le paragraphe 2.1.2.1, le taux de tétragonalité de la structure est déjà
très faible pour les aciers considérés sans prendre en compte aucun phénomène de diffusion
du carbone. La martensite est orientée suivant les relations KS, GT ou NW (S. Morito,
Huang et al., 2006 ; Sun et al., 2021 ; P. Kelly et al., 1990 ; Kitahara et al., 2006).
Morito distingue plusieurs échelles microstructurales dans la martensite en lattes pour les aciers
jusqu’à 0,6% de carbone (S. Morito, Tanaka et al., 2003 ; S. Morito, Huang et al.,
2006).

— Le grain austénitique est décomposé en paquets de lattes ayant le même plan d’habitat.
On en dénombre donc 4 types qui correspondent aux 4 relations possibles de parallélisme
des plans denses entre les structures CFC et CC.
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— Chaque paquet est lui-même sous-divisé en blocs de lattes morphologiquement parallèles
et allongées. Ces blocs sont fortement désorientés (60◦ suivant [110]α′ ou [111]γ) les uns
par rapport aux autres. On peut distinguer 3 types de blocs par paquet, qui sont observés
par Gourgues et al. (2000).

— Ces blocs sont formés de sous-blocs de lattes qui appartiennent au même variant d’orien-
tation. Au sein d’un même bloc, on n’observe toujours que deux variants bien précis : une
paire de variants faiblement désorientés entre eux (10,5◦ suivant [110]α′). À partir de 0,6%,
cette structure se simplifie et on observe simplement des blocs constitués de sous-blocs
d’un seul type de variant.

La taille des éléments de la structure martensitique en lattes dépend, entre autres, de la
teneur en carbone, de la vitesse de refroidissement et de la taille du grain austénitique. Quand
la teneur en carbone augmente ou que la vitesse de refroidissement augmente, la microstructure
dans son ensemble s’affine. La taille de grain austénitique n’a pas d’influence sur l’épaisseur
des lattes tandis que la taille de paquets et de blocs change de la même manière que la taille
de grains, jusqu’à voir une disparition de la structure de blocs (Furuhara, Kawata, S.
Morito, Miyamoto et al., 2008 ; Tadashi Maki et al., 1980 ; Morito et al., 2005 ;
Swarr et al., 1976).

Enfin, il est possible que toute l’austénite ne se transforme pas en martensite et que de
l’austénite résiduelle existe à température ambiante, bien que l’on ne puisse pas trouver de
références à ce sujet dans le cas des aciers de cuve.

Figure 1.11 – Structure martensitique brute de trempe du matériau de thèse. Refroidis-
sement à 100 ◦C · s−1. Image aux électrons secondaires, attaque au Nital 2%.

2.2.4 Bainite

La transformation bainitique, qui a lieu aux vitesses de refroidissement intermédiaires, semble
impliquer à la fois un mécanisme displacif et diffusif. Le mécanisme de formation de la bainite
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reste un sujet de controverse et ne sera pas abordé dans ce mémoire. Pour des transformations
isothermes, la température de début de transformation Bs (“Bainite Start”) (en degré celsius)
est définie de manière empirique par Y.-K. Lee (2002) en reprenant Steven (1956) par
l’équation 1.11 suivante :

Bs = 745− 110wC − 59wMn − 106wMo − 68wCr − 39wNi + 17wMnwNi + 6w2
Cr + 29w2

Mo (1.11)

Le tableau 1.4 donne le domaine de validité de cette estimation. Le matériau considéré
répond aux critères de validité.

Composition chimique (% massique)

C Mn Si Ni Cr Mo
N° de taille

de grain
(ASTM)

Taille de
grain (µm)

Bs (◦C)

min. 0,10 0,26 0,13 0,00 0,00 0,00 12.0 ≈ 8 391

max. 0,80 1,63 0,67 4,34 4,48 1,96 3.5 ≈ 100 621

Table 1.4 – Domaine de validité de l’équation 1.11 (Y.-K. Lee, 2002).

Cette microstructure présente un bon équilibre entre résistance et ténacité avec un compor-
tement intéressant au vieillissement, ce qui en fait un candidat idéal pour les composants forgés.
Elle est constituée de deux composants : une phase ferritique et un constituant microstructural
qui est le plus souvent la cémentite. La bainite peut se définir comme un agrégat non-lamellaire
de ferrite et d’une seconde phase qui se forme par un mécanisme non coopératif (contrairement
à la perlite) (Singh, 2012 ; R. F. Hehemann, Kinsman et al., 1972 ; Bhadeshia, 1980 ;
Davenport et al., 1970). Plus précisément, la bainite est constituée de plaquettes ou lattes
de ferrite groupées en paquets. Cette structure est accompagnée d’un ou plusieurs constituants
microstructuraux, généralement la cémentite. Certains auteurs observent que la ferrite peut
être accompagnée d’autres constituants issus de la décomposition de l’austénite (Composé MA,
Martensite, Perlite, . . .) ou encore d’austénite résiduelle (Zajac et al., 2005 ; Hell, 2018).
La nature et la répartition spatiale de ces secondes phases dépendent de la composition et
du cycle thermique, notamment de la vitesse de refroidissement et jouent un rôle important
sur les propriétés de la bainite. Nous présenterons d’abord les caractéristiques générales de la
microstructure bainitique avant d’en étudier les différents types.

2.2.4.1 Ferrite bainitique

La ferrite bainitique est une structure multiéchelle dont nous présentons ici les constituants
par taille croissante. Cette organisation est notamment similaire à celle décrite pour la martensite
en lattes par Morito (S. Morito, Tanaka et al., 2003 ; S. Morito, Huang et al.,
2006) et présente une certaine continuité avec cette dernière. Nous présenterons à la fois les
caractéristiques morphologiques et cristallographiques afin de donner une vision complète de
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la structure de la ferrite bainitique. La ferrite bainitique est en général orientée par rapport à
l’austénite suivant une relation d’orientation comprise entre les relations NW et KS. On notera
qu’expérimentalement la relation n’est jamais exactement une relation de type KS, NW ou GT
mais une relation approchée. De manière générale, la relation GT semble être la plus adaptée
pour les aciers de cuve (De-Castro et al., 2022). Elle est déclinée au travers de la structure
multiéchelle de la bainite où il s’opère une sélection de certains variants, c’est-à-dire que la
distribution des variants ne suit pas les distributions de variants équiprobables données dans la
figure 1.6 mais que certains variants sont favorisés par rapport aux autres, qui se trouvent être
groupés spatialement (Furuhara, Kawata, S. Morito et T. Maki, 2006 ; Lambert-
Perlade, Gourgues et Pineau, 2004 ; Kawata et al., 2006 ; Pancholi et al., 2008).
Cette description se place au sein d’un seul et même grain d’austénite parent. La présentation
qui suit vaut surtout dans le cas des transformations isothermes. Nous aborderons les types de
bainite formés sous refroidissement continu plus tard dans cette partie.

Sous-unité L’unité fondamentale de la ferrite bainitique serait un monocristal de fer-
rite appelée sous-unité (Moritani et al., 2002 ; R. F. Hehemann et Oblak, 1967 ;
Bhadeshia, 1980 ; Ohmori, Y. C. Jung et al., 1996 ; Furuhara, 2012 ; Ohtani
et al., 1990). L’observation de cette structure de la latte n’est possible que dans certains cas au
MET. Ces sous-unités, en forme d’aiguilles ou de lattes fines, sont allongées dans la direction
[1̄01]γ//[1̄1̄1]α.

Figure 1.12 – Images MET en fond clair de la bainite ferritique formée à 450 °C suivant
trois axes de zone : (a) [1̄01]γ//[1̄1̄1]α, (b) [101]γ//[112]α, (c) [110]γ//[1̄00]α (Furuhara,
2012) d’après (Moritani et al., 2002). BF = Ferrite Bainitique, γ= Austénite.
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Latte À l’échelle supérieure, on trouve la latte ou la plaquette de ferrite bainitique qui
serait un ensemble de sous-unités de même orientation qui auraient coalescé. Ces sous-unités
ont toutes une même orientation cristalline commune. La structure en lattes ou en plaquette
dépend de la résistance de l’austénite à la déformation plastique, de la teneur en carbone et
de la température de formation, de manière similaire à la martensite (Bhadeshia, 2015).
Morphologiquement, la plaquette présente une forme allongée dans deux directions de l’espace,
c’est-à-dire sur un plan alors que la latte présente une forme allongée dans une direction de
l’espace, les deux directions restantes étant différentes l’une de l’autre. Les aciers bas-carbone,
dont les aciers de cuve font partie, ont tendance à présenter une structure en lattes plutôt
qu’une structure en plaquettes (Ohtani et al., 1990). De ce fait, nous traiterons surtout du
cas de la bainite en lattes dans la suite de l’exposé.

Figure 1.13 – Schéma de la structure d’une latte de bainite. La latte résulte de la
coalescence des sous-unités. (Furuhara, 2012) d’après (Moritani et al., 2002).

Sous-bloc Les lattes voisines ont la même orientation cristalline. Il est ainsi possible de
regrouper les lattes contiguës de même orientation en sous-blocs. Cette orientation commune
correspond à l’un des variants d’orientation de la relation (approchée) suivie par la ferrite
bainitique par rapport à l’austénite parente. On peut retrouver la liste des variants pour les
relations KS et GT dans les tableaux 1.2 et 1.3. En fonction de la relation d’orientation, il existe
donc un nombre fini de sous-blocs possibles. Dans le cas des relations mentionnées, il existe donc
24 sous-blocs différents. Cette représentation reste une simplification de la réalité : d’une part,
les lattes n’ont pas exactement la même orientation. Lambert-Perlade et Kim observent une
désorientation faible, mais notable entre les lattes, entre 0,5◦ et 9,5◦ (Lambert-Perlade,
2001) ou entre 0,5◦ et 6,3◦ (M.-C. Kim, Jun Oh et al., 2000). D’autre part, la bainite ne suit
pas exactement une relation d’orientation définie et la définition des variants peut donc varier
légèrement d’un sous-bloc à un autre.

Bloc Les blocs sont des regroupements de sous-blocs contigus dont les variants correspon-
dants sont faiblement désorientés. Pour les températures de transformations hautes, il s’agit
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plutôt de variants faiblement désorientés appartenant à la même zone de Bain (Lambert-
Perlade, Gourgues et Pineau, 2004). Ceci inclut notamment les variants présentant
la même direction de croissance. Pour les températures de transformations basses, ces variants
sont plutôt des variants appariés, c’est-à-dire une paire de variants d’orientation présentant la
même relation de parallélisme des plans denses et faiblement désorientés l’un par rapport à
l’autre. La figure de pôles sur la figure 1.5 représente ces paires de variants. Par exemple, les
paires de variants pour la relation KS pour (111)γ//(011)α sont : V 1− V 4 (Zone de Bain Z),
V 2− V 5 (Zone de Bain X) et V 3− V 6 (Zone de Bain Y) (Cf. tableau 1.2 et figure 1.5).

Paquet Ces blocs ou sous-blocs sont eux-mêmes regroupés en paquets. La définition du
paquet bainitique comporte plusieurs aspects, à la fois cristallographique et morphologique
et qui dépend de la température de transformation. D’un point de vue cristallographique, le
paquet peut se définir comme un ensemble de blocs ou de sous-blocs contigus dont les variants
présentent une caractéristique commune. Cette caractéristique peut être d’appartenir à la
même zone de Bain (caractéristique aux hautes températures de formation) où d’avoir la même
relation de parallélisme des plans denses (caractéristique aux basses températures de formation).
Morphologiquement, dans le plan de coupe, on peut définir le paquet comme un ensemble de
lattes contiguës allongées dans une même direction. En trois dimensions, les paquets bainitiques
ont une forme de ruban irrégulier. En deux dimensions, dans le plan de coupe, ils ont en général
une forme de coin : ils sont plus épais au niveau du site de germination et s’amincissent au
fur et à mesure de leur croissance dans le grain. Ils seraient toujours restreints à un grain
austénitique et ne traverseraient pas les joints. La reconstruction de grain austénitique sur les
microstructures reste cependant difficile et les résultats obtenus posent la question de la validité
de ce phénomène. Au sein d’un même paquet, les lattes ont la même dimension. Leur épaisseur
est principalement gouvernée par : la force motrice qui augmente le taux de germination de la
ferrite et réduit de fait la place disponible pour chaque latte, la résistance de l’austénite dont
la déformation plastique s’oppose à l’avancée de l’interface notamment au travers du réseau
de dislocations qui se forme au cours de la transformation. Furuhara, Lambert et d’autres
auteurs ont étudié l’organisation cristalline du paquet bainitique (Furuhara, Kawata,
S. Morito et T. Maki, 2006 ; Lambert-Perlade, Gourgues et Pineau, 2004 ;
Lambert-Perlade, 2001 ; Furuhara, Kawata, S. Morito, Miyamoto et al.,
2008 ; Takayama et al., 2012 ; Gourgues et al., 2000 ; Pancholi et al., 2008 ; Kawata
et al., 2006). Ils ont observé que la distribution des variants dans le grain austénitique ne suit pas
la distribution théorique associée aux relations d’orientation. Les variants se regroupent en des
structures schématisées sur la figure 1.19. Nous décrivons ici l’organisation cristalline du paquet
telle qu’observée par Furuhara, Takayama et Lambert par ordre décroissant de température de
transformation. Cette organisation dépend de la température de formation et de la teneur en
carbone mais aussi de la taille de grain austénitique, comme le relève Morito (Morito et al.,
2005) pour une étude sur la martensite en lattes.

— Pour les hautes températures (580 ◦C dans l’étude de Takayama 1 et 450 ◦C pour l’étude

1. Acier 0.15C-1.5Mn-0.2Si (massique), austénitisé à 1200 ◦C pendant 10min, maintenu à 580 ◦C pendant 5 h
puis trempé à l’eau (Takayama et al., 2012).
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de Furuhara 2), le paquet et le bloc sont confondus. Le paquet est un ensemble d’au
moins deux sous-blocs dont les variants appartiennent à la même zone de Bain. Les
variants appariés et ayant la même direction de croissance semblent être favorisés (V 4

et V 8 pour le variant V 1, voir figures 1.18 et 1.16). Cette organisation peut présenter
une morphologie particulière où les lattes des sous-blocs sont fortement entrelacées qui
peuvent aller jusqu’à présenter une morphologie “granulaire” (figure 1.18 image (a)). La
figure 1.14 et la figure 1.17 illustrent cette morphologie et la figure 1.15 donne un exemple
d’analyse de l’orientation des sous-blocs dans un paquet. Cette structure a été observée
par de nombreux auteurs (S. Morito, Pham et al., 2015 ; Hackenberg, 2002 ;
S. Kang et al., 2016 ; Ohmori, Y.-C. Jung et al., 2001 ; S. K. Liu et G. Y. Zhang,
1990 ; S. K. Liu, L. Yang et al., 1994 ; Takayama et al., 2012). Cette structure est
à l’origine d’une forte densité de joints faiblement désorientés (figure 1.18).

Figure 1.14 – Images en microscopie optique de microstructures partiellement transfor-
mées attaquées au métabisulfite de sodium à 1%. La zone grise correspond à de la martensite.
Image (a) : Acier 3 refroidi en 25 s entre 800 ◦C et 500 ◦C. Image (b) : Acier3 refroidi en 120 s entre
800 ◦C et 500 ◦C. Les flèches noires indiquent le groupe de sous-blocs parallèles. (Lambert-
Perlade, Gourgues et Pineau, 2004).

2. Aciers 9Ni-0.15C, 9Ni-0.3C, et 9Ni-0.5C, austénitisé à 1200 ◦C pendant 15min, maintenu à 450 ◦C pendant
plusieurs heures puis trempé à l’eau (Furuhara, Kawata, S. Morito et T. Maki, 2006).

3. 0.07C-0.32Si-1.5Mn-0.16Cu-0.12Mo-0.014Nb-0.002V (massique) chauffé à 520 ◦C · s−1 jusqu’à 1250 ◦C
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Figure 1.15 – Image (a) : Autre zone de la microstructure de la photo (a) sur la figure 1.14.
Image (b) : Figure de pôles {100}α montrant l’orientation des sous-blocs non parallèles (1,2 et
3). On remarque qu’ils appartiennent tous à la même zone de Bain. (Lambert-Perlade,
Gourgues et Pineau, 2004)

— La bainite de type B où le paquet est divisé en blocs où chaque bloc contient deux types
de sous-blocs dont les variants sont faiblement désorientés (variants appariés). Il existe
3 × 2 = 6 variants au sein du paquet. Ce type de bainite se forme aux températures
intermédiaires (400 ◦C dans l’étude de Furuhara 4).

— La bainite de type C où le paquet est composé de sous-blocs de lattes d’un seul variant
cristallographique. Il existe 6×1 variants au sein du paquet. Ce type de bainite se forme à
basse température (350 ◦C dans l’étude de Furuhara 5). Cette structure est à l’origine d’une
forte densité de joints fortement désorientés (figure 1.18). Elle est également observée par
Suikkanen et al. (2013) où l’acier 6 étudié suit la relation d’orientation NW.

4. Aciers 9Ni-0.15C, 9Ni-0.3C, et 9Ni-0.5C, austénitisé à 1200 ◦C pendant 15min, maintenu à 400 ◦C pendant
plusieurs heures puis trempé à l’eau (Furuhara, Kawata, S. Morito et T. Maki, 2006)

5. Aciers 9Ni-0.15C, 9Ni-0.3C, et 9Ni-0.5C, austénitisé à 1200 ◦C pendant 15min, maintenu à 350 ◦C pendant
plusieurs heures puis trempé à l’eau (Furuhara, Kawata, S. Morito et T. Maki, 2006)

6. Acier 0.2C-2.0Mn-1.5Si-0.6Cr, et 9Ni-0.5C, austénitisé à 1150 ◦C pendant 2min, maintenu à 450 ◦C pendant
30min puis trempé à l’eau.
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Figure 1.16 – Évolution de la fraction du type de joints V1 - VX en fonction de la
microstructure. Cette distribution est basée sur l’étude d’une surface de 200×400 µm2. Certains
variants ne sont pas discernables et sont donc classés ensemble. Acier 0.15C-1.5Mn-0.2Si (mas-
sique), austénitisé à 1200 ◦C pendant 10min, maintenu à une température donnée pendant 5 h
puis trempé à l’eau (Takayama et al., 2012).
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Figure 1.17 – Cartographies des plans denses parallèles de la (a) martensite en lattes, (b)
bainite formée à 450 ◦C, (c) bainite formée à 580 ◦C, et (d-f) cartographies des zones de Bain
des images (a-c). Les lignes noires représentent les joints fortement désorientés (>15◦) et les
lignes blanches les joints faiblement désorientés (>5◦ et <15◦) (Takayama et al., 2012). Acier
0.15C-1.5Mn-0.2Si (massique), austénitisé à 1200 ◦C pendant 10min, maintenu à différentes
températures pendant 5 h puis trempé à l’eau.

0.15 %C
450°C 400°C 350°C

Figure 1.18 – Évolution de la microstructure, de l’organisation cristalline des lattes et de
la distribution de désorientation en fonction de la température de formation. Taille de grains
de 370µm (Furuhara, Kawata, S. Morito et T. Maki, 2006). Aciers 9Ni-0.15C, 9Ni-
0.3C, et 9Ni-0.5C, austénitisés à 1200 ◦C pendant 15min, maintenus à la température indiquée
sur la figure pendant plusieurs heures puis trempés à l’eau.
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Figure 1.19 – Schéma de la structure de la bainite et de ses organisations possibles. Les
blocs et les sous-blocs sont constitués de lattes de même orientation morphologique. D’après
(Furuhara, Kawata, S. Morito et T. Maki, 2006).

La figure 1.19 schématise ces trois types d’organisation du paquet bainitique. Par ailleurs, une
augmentation de la teneur en carbone favorise l’apparition du type B pour les températures de
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transformation intermédiaires et basses (Furuhara, Kawata, S. Morito et T. Maki,
2006).

La relation entre les entités morphologiques observées en microscopie et les entités « cristal-
lines » telles que les paquets, blocs et sous-blocs, plutôt observées en EBSD, n’est pas univoque
(Lambert-Perlade, 2001 ; Gourgues et al., 2000 ; Hausild, 2002 ; Nohava et al.,
2003). Lambert-Perlade relève ainsi, en étudiant des microstructures bainitiques supérieures,
que des lattes en relation de macle ou approchant peuvent partager le même plan d’habitat
et donc se grouper par paquets, ceci pouvant causer une différence entre les entités morpholo-
giques et les entités cristallographiques observées. Gourgues relève également la difficulté de
pouvoir mettre en relation le paquet morphologique observé en métallographie avec le paquet
cristallographique observé sur les cartographies EBSD.

2.2.4.2 Constituants secondaires de la bainite

La ferrite bainitique est accompagnée d’une seconde phase dont la nature, la morphologie
et la répartition varient grandement.

Répartition spatiale Trois grandes familles de répartition de constituants secondaires
bainitiques ont été observées (Mehl, 1939 ; Bramfitt et al., 1990 ; Zajac et al., 2005 ;
Thewlis, 2004 ; Ohtani et al., 1990).

— Constituant interlatte : sous forme de précipités ou de films entre les lattes de ferrite
bainitique.

— Constituant intralatte : au sein des lattes de ferrite, généralement avec une morphologie
de petite dimension.

— Constituant en îlots : îlots de taille plus ou moins importante entre les paquets de bainite.

Nature des constituants secondaires Historiquement, la cémentite est le premier
constituant observé dans la bainite. Elle peut se situer entre les lattes de ferrite (cémentite
interlatte) ou au sein des lattes (cémentite intralatte) (Mehl, 1939 ; Bramfitt et al., 1990 ;
Zajac et al., 2005 ; Ohtani et al., 1990). La cémentite interlatte précipite à partir de
l’interface austénite-ferrite dans l’austénite. Ceci est causé par l’enrichissement en carbone de
l’austénite suite à la formation de ferrite qui rejette le carbone en solution dans l’austénite. Elle
présente une morphologie particulière, orientée entre 55 et 60◦ environ par rapport à l’axe de la
latte de ferrite. Le mécanisme de précipitation de la cémentite intralatte reste un sujet encore
non résolu : certaines théories proposent une précipitation à partir de la ferrite sursaturée en
carbone à des températures ou pour des vitesses de refroidissement où le carbone ne diffuse
plus assez pour être évacué (Bhadeshia, 2015), d’autres proposent une germination au
niveau des joints des sous-unités pour être ensuite englobé dans la latte lors de leur coalescence
(Ohmori, Y. C. Jung et al., 1996 ; Spanos et al., 1990). Ohmori note que les cémentites
interlatte et intralatte présentent les mêmes relations d’orientation avec l’austénite parente et la
ferrite bainitique (Ohmori, Y. C. Jung et al., 1996) : les cémentites interlatte et intralatte
présentent une relation d’orientation de Pitsch avec l’austénite parente (Bhadeshia, 2015 ;
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Ohmori, Y. C. Jung et al., 1996). Pour la relation entre la cémentite et la ferrite bainitique,
Ohmori trouve une relation d’Isaichev entre la ferrite bainitique et la cémentite intralatte (Y.
Ohmori, 1971 ; Ohmori, Y. C. Jung et al., 1996 ; Isaichev, 1947) tandis que Shackleton
et Kelly observent une relation d’orientation de Bagaryatski (Shackleton et al., 1965 ;
Bagaryatski, 1950). Bhadeshia souligne cependant que compte tenu de la proximité entre
les relations de Bagaryatski et Isaichev, la distinction entre les deux est délicate (Bhadeshia,
2015). La relation de Bagaryatski est également observée dans le cas de la martensite revenue,
cependant, contrairement à la martensite, les précipités de cémentite au sein d’une latte de
bainite ne présentent qu’un seul variant de cette relation d’orientation, ce qui conduit à leur
disposition parallèle les uns aux autres et formant un angle de 55◦ à 60◦ environ avec l’axe de
la latte. Par ailleurs Ohmori observe qu’une relation de Kurdjumov-Sachs entre l’austénite et
la ferrite bainitique et une relation d’Isaichev entre la cémentite et la ferrite bainitique, conduit
à une relation de Pitsch entre la cémentite et l’austénite, ce qui est observé expérimentalement
(Ohmori, Y. C. Jung et al., 1996 ; Srinivasan et al., 1968). Les précipités intralattes
sont très fins (de l’ordre de quelques centaines de nm de long). On notera que l’on peut obtenir
d’autres carbures comme des carbures de transition (Gupta et al., 2022), notamment dans le
cas d’une structure revenue ou autorevenue. Singh a recensé les relations d’orientation observées
dans la bainite au tableau 1.5 (Singh, 2012).

Relation d’orientation Phases Désorientation entre

Kurdjumov-Sachs
Austénite en ferrite

proeutectoïde, bainitique ou en
martensite

Austénite et ferrite

Nishiyama-Wassermann
Austénite en ferrite

proeutectoïde, bainitique ou en
martensite

Austénite et ferrite

Bagaryatski
Revenu ou précipitation de la
cémentite dans la ferrite ou la

martensite
Cémentite et Ferrite

Pitsch
Précipitation de la cémentite

dans l’austénite
Austénite et Cémentite

Isaichev
Précipitation de la cémentite
dans l’austénite ou la ferrite

Ferrite et Cémentite

Jack
Précipitation de carbures ϵ

dans la ferrite ou la martensite
Ferrite et carbure ϵ

Table 1.5 – Relations d’orientation observées dans la bainite (Singh, 2012).

Des constituants secondaires alternatifs ou complémentaires à la cémentite ont été observés et
classifiés par Zajac et Bramfitt (Zajac et al., 2005 ; Bramfitt et al., 1990). Il est important
de noter que ces deux classifications ont été élaborées pour mieux prendre en compte les
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microstructures obtenues à l’issue d’un refroidissement continu. Les transformations isothermes,
du fait des temps de maintien prolongés, provoquent la formation de bainite à carbures et non
de produits de transformation hors équilibre divers comme nous allons le voir. En effet, lors
de la formation des lattes de ferrite bainitique, le carbone diffuse (en plus ou moins grande
quantité suivant la température ou la vitesse de refroidissement) dans l’austénite avoisinante.
Cette austénite enrichie en carbone va alors à son tour se décomposer, ce qui donne lieu à la
grande diversité de constituants secondaires de la bainite.

— Austénite résiduelle : dans le cas d’une composition retardant la formation de la cémentite
(Al, Si) et contenant des éléments gammagènes et si l’austénite est de plus suffisamment
stabilisée par le carbone qui diffuse depuis la ferrite bainitique, de l’austénite résiduelle
métastable à température ambiante peut être observée. Cette bainite est en général
dénommée “bainite sans carbure”. On pourra se référer à (Hell, 2018) pour plus de
détails sur ce type de structure bainitique. Ce constituant évoluera ensuite lors du revenu
de la microstructure.

— Composés MA ou Martensite : dans certains cas, l’austénite résiduelle n’est pas suffi-
samment stabilisée à température ambiante et se décompose partiellement ou totalement
en une structure très fine présentant à la fois de l’austénite et de la martensite appelée
“composé MA”. Pour la martensite, Jiang observe ainsi dans le cas d’un acier de cuve 7 la
formation d’îlots de martensite finement maclée (voir figure 1.20) (Jiang et al., 2021).
Lambert-Perlade observe une structure similaire dans le cas de composés MA obtenus
en conditions de soudage (Lambert-Perlade, 2001). Les composés sont présents
soit sous forme d’îlots entre les paquets, blocs ou sous-blocs de bainite, soit sous forme
de films entre les lattes de bainite (Jiang et al., 2021 ; De-Castro et al., 2022).
Ils présentent en général des régions de martensite séparées par des couches d’austénite
résiduelle. La figure 1.21 montre la morphologie d’un composé MA vu au MEB. (On peut
également les observer à une échelle plus large sur la figure 1.24). De Castro note que
les vitesses de trempe basses favorisent des composés MA sous forme d’îlots tandis que
les refroidissements à des vitesses élevées favorisent l’apparition de films (De-Castro
et al., 2022). Une particularité de ce constituant est qu’il peut remplacer complètement
la cémentite : Zajac 8 observe ainsi des composés MA intragranulaires qui remplacent la
cémentite (Zajac et al., 2005). Il parle dans ce cas de bainite dégénérée. Cela a été
également observé par Habraken et Economopoulos dans leurs observations de “bainite
granulaire” (L. Habraken, 1956 ; LJ Habraken et al., 1967). Dans le cas d’un acier
de cuve, Jiang observe que la teneur en carbone dans ce constituant est beaucoup plus
élevée que dans la matrice environnante : 1% en masse de carbone dans le composé MA
contre 0.2% dans le reste du matériau (Jiang et al., 2021). Cette mesure en accord
avec les mesures d’autres auteurs pour des aciers bas carbone (Lambert-Perlade,
2001 ; Biss et al., 1971 ; Matsuda et al., 1994 ; Okada et al., 1995 ; Kawabata,
1992). Xie observe un enrichissement notable en carbone sans préciser la teneur (Xie,

7. Acier Fe-0.23C-1.4Mn-0.8Ni-0.49Mo-0.15Si, coulée de laboratoire, homogénéisé à 1150 ◦C pendant 12 h,
forgé, austénitisé à 900 ◦C pendant 2 h, refroidi à l’air, puis revenu à différentes températures pendant 2 h.

8. Aciers bas carbone (0.03 à 0.06C) de type X100 ou X120
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Z. Liu, He et al., 2020). Il semble cependant que la teneur en carbone de l’austénite
résiduelle puisse varier grandement d’un îlot à un autre (Scott et al., 2007 ; Garcia-
Mateo et al., 2012). La teneur importante en carbone de ces constituants entraîne que
la martensite qui se forme à l’intérieur est très certainement une martensite en plaquettes,
lenticulaire ou en papillon (T. Maki, 2012). Cela n’étant pas l’objet de notre étude nous
nous limiterons donc à cette description.

Figure 1.20 – (a) Image EBSD en contraste de bande couplé avec l’identification des
phases. AR correspond à l’austénite résiduelle, M à la martensite et BF à la ferrite bainitique.
Observation au MET d’un îlot de martensite où l’on voit une très fine structure en macle
(b) Acier Fe-0.23C-1.4Mn-0.8Ni-0.49Mo-0.15Si, coulée de laboratoire, homogénéisé à 1150 ◦C
pendant 12 h, forgé, austénitisé à 900 ◦C pendant 2 h, refroidi à l’air, puis revenu à différentes
températures pendant 2 h (Jiang et al., 2021).

Figure 1.21 – Exemple de composé MA pour une microstructure bainitique pour un acier
Mo-Ni. Aciers bas carbone (0.03 à 0.06C) de type X100 ou X120. Attaque Nital. (Zajac et al.,
2005).

— L’austénite enrichie en carbone peut également se transformer en bainite. Si la formation
de la cémentite est également inhibée dans ces îlots, il est possible d’observer de la bainite
dégénérée présentant des composés MA à la place de la cémentite. Les images de la
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figure 1.22 (c et d) illustrent ce type de seconde phase. Ceci est également relevé par
Ohtani (Ohtani et al., 1990).

— Les vitesses de refroidissement observées au sein d’un gros composant forgé durant sa
trempe ne permettent pas en général d’obtenir une microstructure perlitique, cependant
la composition variant localement avec les transformations, les conditions qui permettent
d’obtenir de la perlite ou de la perlite dégénérée peuvent être réunies. Ainsi, Zajac observe
que la perlite peut être un constituant secondaire de la microstructure bainitique (Zajac
et al., 2005). Ce constituant se forme aux hautes températures où la croissance coopérative
de la cémentite et de la ferrite est possible. Il est favorisé par la présence d’éléments d’alliage
qui diminuent l’activité du carbone dans l’austénite (Mo). La figure 1.22 (a - b) illustre
ce cas.

Figure 1.22 – Aciers bas carbone (0.03 à 0.06C) de type X100 ou X120. Attaque Nital. (a)
Perlite dégénérée, (b) débris de cémentite, (c) bainite avec cémentite, (d) bainite avec composé
MA (Zajac et al., 2005).

— Selon Zajac, il est possible d’observer un mélange de sous-produits de la transformation
incomplète (figure 1.23). Cette microstructure correspond à un mélange de fragments de
ferrite, de cémentite et de composés MA. Cette microstructure serait le produit d’une
transformation incomplète et serait favorisée par la présence d’éléments d’alliage qui
augmentent l’activité du carbone dans l’austénite (Ni).
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Figure 1.23 – Exemple de produits de transformation incomplète selon Zajac. Aciers bas
carbone (0.03 à 0.06C) de type X100 ou X120. Attaque Nital (Zajac et al., 2005).

2.2.4.3 Classification simplifiée

La grande complexité des microstructures bainitiques a conduit de nombreux auteurs à tenter
d’en établir une classification dont nous présentons ici une synthèse. Mehl sépare la bainite
supérieure qui se forme à hautes températures de la bainite inférieure qui se forme à basses
températures (Mehl, 1939), Hehemann différencie la bainite supérieure de la bainite inférieure
en fonction de la présence ou non de cémentite intralatte (R. Hehemann, 1970) et Zajac
reprend cette idée et l’approfondit avec la notion de bainite dégénérée (Zajac et al., 2005). La
classification pour les structures continûment refroidies de Bramfitt propose un élargissement
de cette notion en distinguant trois types de structures bainitiques (Bramfitt et al., 1990) :

— Type B1 : Les sous-unités de ferrite bainitique contiennent des précipités intralattes.

— Type B2 : On trouve des particules ou des films de seconde phase entre les sous-unités.

— Type B3 : On trouve des constituants sous la forme de blocs de seconde phase en plus des
sous-unités de ferrite.

Cette classification, faite également par Ohtani (Ohtani et al., 1990) pour les carbures
de structures bainitiques continûment refroidies ou transformées de façon isotherme, permet
notamment de conserver la distinction faite par Mehl et Zajac tout en élargissant la classifi-
cation pour permettre de prendre en compte à la fois les transformations isothermes et sous
refroidissement continu. De manière générale, le type B3 de bainite se forme à haute tempéra-
ture et à des vitesses de transformation basses, le type B1 se forme aux températures et aux
vitesses intermédiaires tandis que le type B2 se forme aux températures proches de Ms et aux
vitesses de refroidissement proches de la vitesse critique pour obtenir une structure purement
martensitique (Bramfitt et al., 1990 ; Ohtani et al., 1990).

Ohmori propose la distinction suivante (Y. Ohmori et al., 1971) : la bainite supérieure qui
présente une ferrite bainitique sous forme de lattes et la bainite inférieure qui présente la ferrite
bainitique sous forme de plaquettes. Cette classification reprend les mêmes termes de bainite
supérieure et inférieure que celle de Mehl (Mehl, 1939) mais celle-ci n’est pas basée sur la
localisation spatiale d’une seconde phase faite de cémentite. On notera ici que la classification
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de Mehl considère de plus que la bainite supérieure se forme aux hautes températures tandis
que la bainite inférieure se forme aux basses températures. Ainsi Bramfitt, dans une synthèse
de plusieurs observations de la microstructure bainitique, note que la bainite inférieure de Mehl
peut avoir soit une structure en plaquettes ou en lattes (Bramfitt et al., 1990). Le critère
de Mehl quant à la localisation de la cémentite intervient plus tard dans l’analyse.

Malgré tous ces efforts, la classification la plus couramment utilisée dans le cadre des transfor-
mations sous refroidissement continu repose sur trois grandes familles de structures bainitiques :
inférieure, supérieure et granulaire. Les trois grandes catégories de bainite que nous allons
présenter sont d’autant plus importantes qu’elles sont notamment utilisées pour classifier les dif-
férentes distributions de désorientations angulaires observées dans la microstructure bainitique
et qui sont susceptibles d’affecter la résistance à la rupture fragile par clivage transgranulaire.
Nous noterons qu’il existe d’autres classifications se voulant plus exhaustives (classification
suivant la seconde phase, la morphologie des lattes, etc.) mais elles restent peu usitées dans la
littérature (Bramfitt et al., 1990 ; Ohtani et al., 1990 ; Zajac et al., 2005).

Bainite granulaire La bainite granulaire est un type de microstructure bainitique se
formant à des refroidissements lents (LJ Habraken et al., 1967 ; De-Castro et al., 2022 ;
Bramfitt et al., 1990 ; Bhadeshia, 2015). Elle présente des paquets bainitiques grossiers
de forme équiaxes. Bien qu’apparaissant comme d’un seul tenant en microscopie optique, il a
été confirmé que cette microstructure s’organise en paquets de lattes de sous-unités coalescées
(LJ Habraken et al., 1967). Elle présente une ferrite de forme irrégulière avec des îlots de
seconde phase présents entre les grains. Ces îlots sont en général faits d’austénite résiduelle,
de martensite ou de composés MA. Les lattes peuvent être séparées par des films d’austénite
résiduelle. Les carbures sont peu présents, car le carbone est dissous dans l’austénite résiduelle
et la stabilise. Ce type de constituant secondaire fortement hors équilibre a pour origine les
faibles vitesses de refroidissement. Le carbone peut diffuser hors des lattes de ferrite bainitique
et enrichir l’austénite avoisinante. Cette dernière est stabilisée au point de pouvoir exister
à température ambiante (Ms ≤ Tambiante). Pour Zajac, ce type de bainite a la plus grande
diversité de types de constituants secondaires. Du point de vue de la distribution des angles
de désorientation aux interfaces de la microstructure, la bainite granulaire est caractérisée par
une distribution assez homogène, comparée à la bainite inférieure et supérieure (Zajac et al.,
2005).
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Figure 1.24 – Exemple de bainite granulaire : (a) Image en microscopie optique après
attaque Nital (b) Image en microscopie électronique à balayage montrant la seconde phase qui
est ici faite de composés MA et d’austénite résiduelle. “AR” = Austénite résiduelle. Acier Fe-
0.23C-1.4Mn-0.8Ni-0.49Mo-0.15Si, coulée de laboratoire, homogénéisé à 1150 ◦C pendant 12 h,
forgé, austénitisé à 900 ◦C pendant 2 h, refroidi à l’air, puis revenu à différentes températures
pendant 2 h. (Jiang et al., 2021)

Figure 1.25 – Exemple de bainite granulaire avant revenu du matériau de thèse vue au
MEB. Image aux électrons secondaires, attaque Nital.

Bainite supérieure Aux vitesses de refroidissement intermédiaires (Bramfitt et al.,
1990), le type de bainite qui se forme est appelée bainite supérieure. Cette microstructure possède
une structure grossière où les lattes sont groupées en paquets de taille importante et dont la
morphologie allongée est bien déterminée. Pour certains auteurs, ce type de microstructure est
caractérisé par une précipitation uniquement interlatte (Mehl, 1939 ; R. F. Hehemann,
Kinsman et al., 1972). On retrouve également cette notion dans les classifications de Bramfitt
et Ohtani bien que le terme de bainite supérieure ne soit pas vraiment employé. Le constituant
secondaire (interlatte), est en général de la cémentite ou du composé MA. D’autres types de
constituants secondaires peuvent être présents sous forme d’îlots. Pour Ohmori le terme de
bainite supérieure devrait renvoyer d’abord à une structure en lattes de la bainite ferritique
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(Y. Ohmori, 1971). Mais cette dénomination ne semble pas avoir été adoptée. Du point de
vue la distribution des désorientations, Gourgues et Zajac montrent que la bainite supérieure
comporte une forte densité de joints faiblement désorientés (angle de désorientation inférieur à
20◦), quasiment aucun joint désorienté entre 25◦ et 47◦ et le pic de désorientation à 53◦ n’est
pas négligeable devant le pic à 60◦ avec (Gourgues et al., 2000 ; Zajac et al., 2005). Ce
type de bainite suit plutôt une relation d’orientation de type Kurdjumov-Sachs.

Figure 1.26 – Exemple de bainite supérieure (au centre de l’image) du matériau de thèse
vue au MEB.

Bainite inférieure Se formant aux vitesses de refroidissement les plus rapides, la bainite
inférieure présente de nombreux traits communs avec la martensite. La distinction entre ces
deux microstructures suite à un revenu fait encore l’objet de recherches (S. Morito, Pham
et al., 2015). Elle présente une structure fine en blocs, ce qui conduit à obtenir une distribution
de désorientations maximale au niveau des forts angles de désorientation (pic à 60◦ avec un
pic secondaire autour de 53◦). Gourgues note également que ce type de bainite semble suivre
préférentiellement une relation de type Nishiyama-Wassermann. Ce type de bainite présente
les meilleures propriétés à rupture du fait de cette forte densité de joints fortement désorientés.
De nombreux auteurs considèrent que ce type de bainite est caractérisé par une précipitation
intralatte (la précipitation interlatte pouvant aussi être présente). À l’instar de la bainite
supérieure, en termes de constituants secondaires inter et intralattes, on observe en général de
la cémentite ou des composés MA. D’autres types de secondes phases peuvent être présents sous
forme d’îlots. Morito a tenté de différencier bainite supérieure, inférieure et martensite en lattes
au travers de l’étude de la fraction des différents joints de blocs (frontières entre deux variants
de la relation d’orientation), mais cet aspect microstructural n’est pas vraiment différenciant
(S. Morito, Pham et al., 2015). La figure 1.27 donne un exemple de ce type de bainite.
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Figure 1.27 – Exemple de bainite inférieure du matériau de thèse vue au MEB. De petits
carbures intralattes allongés présentant l’orientation à 60° typique peuvent être vus sur l’image
de droite.

Le lecteur intéressé par les aspects cristallographiques de la transformation bainitique pourra
se référer aux travaux de Lubin et Lambert-Perlade pour plus d’informations (Lubin, 2009 ;
Lambert-Perlade, Gourgues et Pineau, 2004).

Comme nous avons pu le voir, l’étude des désorientations représente l’outil principal pour
distinguer ces différents types de microstructure bainitique. Nous récapitulons ces différences
dans le schéma de la figure 1.28. Ces observations montrent également l’effet important de la
vitesse de refroidissement sur la distribution de désorientations, comme le montre par ailleurs
Panpurin et al. (2013). Deux valeurs de désorientations importantes, 53◦ et 60◦, se dégagent
de la littérature (Panpurin et al., 2013 ; Zajac et al., 2005 ; Gourgues et al., 2000 ;
Suikkanen et al., 2013 ; S. Kang et al., 2016 ; De-Castro et al., 2022 ; Furuhara,
Kawata, S. Morito et T. Maki, 2006), et ce, pour les transformations isothermes comme à
refroidissement continu. Ces deux désorientations permettent notamment la distinction la bainite
inférieure et de la bainite supérieure. Les intervalles de désorientations faibles et intermédiaires
nous donnent, quant à elles, des informations sur la présence de bainite granulaire. Concernant
la structure cristalline de la bainite, la littérature ne semble pas comporter d’étude précise
comme celles présentées pour la bainite issues de transformation isotherme. Cependant, nous
pouvons garder à l’esprit, en termes de tendance, que les vitesses de refroidissement basses
impliquent un temps passé à haute température plus long et donc des structures plus proches
de la bainite de type A et inversement pour les hautes vitesses de refroidissement.
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Figure 1.28 – Distribution des désorientations pour les différents types de structure
bainitique en fonction de la vitesse de refroidissement.
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Figure 1.29 – Schéma récapitulatif de l’organisation de la microstructure bainitique.

2.3 Revenu des microstructures à l’issue de la trempe

À l’issue de l’étape de trempe, les composants forgés sont revenus à des températures avoisi-
nant 650 °C pendant plusieurs heures afin d’homogénéiser une partie des propriétés mécaniques.
Dans la partie précédente, nous avons présenté les microstructures qui pouvaient être obtenues
au travers de l’épaisseur du composant. Nous allons à présent étudier l’effet du revenu sur ces
microstructures.

Afin de comparer les effets des différents revenus, nous introduisons ici la notion de paramètre
de revenu. Cette grandeur, introduite par Hollomon, est basée sur une équivalence temps-
température de type Arrhenius et permet une comparaison de revenus avec des paramètres
temps-température différents (Hollomon et al., 1945). Il repose sur l’évolution de la dureté
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des matériaux : il s’agit de la valeur à laquelle différents couples de paramètres (T, t) de
revenu donnent la même dureté. On peut trouver différents types de formulation de ce type
d’approche. Nous retenons ici la formulation de l’équation 1.12 appelée paramètre de Hollomon-
Jaffe ou Larson-Miller et utilisée couramment pour les aciers de cuve (Hollomon et al.,
1945 ; Larson et al., 1952). Le lecteur pourra se reporter à (Canale et al., 2008) pour plus
de détails sur la notion de paramètre de revenu.

K =
T

1000
∗ (C + ln t) (1.12)

Dans cette équation, T est la température du revenu en Kelvin, t est la durée du revenu en
heures et C est une constante qui dépend de la chimie du matériau et qui est en général fixée
à 20 pour les aciers de cuve (Benarosch, 2021). Nous pourrons vérifier expérimentalement
la pertinence de cette valeur au chapitre 3. Pour les aciers de cuve, le revenu du traitement
thermique de qualité se situe autour de K = 19.0 à K = 22.0.

2.3.1 Revenu de la perlite et de la ferrite proeutectoïde

Les microstructures issues d’une transformation diffusive comme la perlite ou la ferrite
proeutectoïde sont assez peu sensibles au revenu. Celui-ci entraîne un grossissement et une
globulisation des carbures et leur transformation vers des carbures d’équilibre tandis que les
grains de ferrite vont avoir tendance à grossir pour des températures suffisamment élevées.

2.3.2 Revenu de la martensite

Les microstructures issues d’une transformation displacive sont des microstructures hors
équilibre. Le revenu a donc un effet beaucoup plus prononcé. Dans le cas des aciers de l’étude,
Ms ≈ 395 ◦C et la vitesse de refroidissement ne dépasse pas 10 000 ◦C · h−1, la martensite
est déjà au moins partiellement autorevenue avec une ségrégation du carbone au niveau des
dislocations. Le revenu permet la diffusion des atomes de carbone qui vont ségréger et précipiter
sous forme de différents carbures de transition puis de cémentite au fur et à mesure que la
température ou la durée du revenu augmente. La martensite tétragonale peut à terme se
désaturer complètement en carbone et devenir de la ferrite α. Nous parlons cependant de
martensite revenue car la microstructure obtenue conserve la même morphologie fine et la
même structure de dislocations. Il existe quatre stades de revenu pour un acier non allié et non
autorevenu de manière significative (Bhadeshia et Honeycombe, 2017 ; G. Krauss,
2012). Bhadeshia et Krauss présentent ici ces phénomènes par température de revenu croissante
pour illustrer leur sensibilité au revenu. Le revenu des aciers de cuve se place déjà à des
températures élevées et tous ces phénomènes prennent place au cours de l’autorevenu lors du
refroidissement, de la lente montée en température (< 100 ◦C · h−1) et enfin du maintien en
température. Il faut également noter la forte sensibilité des conditions d’apparition (temps
et température de revenu) des différentes transformations au revenu envers la composition
chimique.

— La première étape a lieu entre 100 et 200 °C avec la précipitation de carbures fins de
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transition (carbures ϵ par exemple). Une partie du carbone en sursaturation dans la
martensite peut migrer dans l’austénite.

— La deuxième correspond à la décomposition de l’austénite résiduelle qui se transforme en
un mélange de cémentite, de ferrite et de bainite dès 200-300 °C (Jiang et al., 2021).

— Le troisième stade commence à partir de 200 à 300 °C jusqu’aux hautes températures (Ac1
environ) où l’on peut observer la formation de cémentite. À ce stade la structure cristalline
de la martensite est redevenue cubique. On notera toutefois que dans le cas des aciers bas
carbone (teneur inférieure à 0.2% en carbone), le carbone était déjà quasiment absent de
la matrice du fait de l’autorevenu. Les précipités de cémentite qui se forment présentent
une relation de Bagaryatski avec la martensite parente. Ils précipitent en général à partir
des carbures de transition ou des joints de lattes où ils forment des films fins. On observe
aussi une augmentation de la taille des carbures et leur globulisation. Les structures de dis-
locations formées lors de la transformation martensitique commencent à être restaurées à
ce stade. Enfin, pour des températures plus hautes (400 ◦C), la densité de joints faiblement
désorientés (interlattes) diminue de façon importante. Pour des températures proches de
Ae1, la martensite peut commencer à recristalliser. Ces changements microstructuraux
causent un adoucissement notable du matériau.

— Enfin le quatrième stade débute autour de 300 à 400 °C. Il est caractérisé par la pré-
cipitation de carbures dits secondaires. Ces carbures se forment par précipitation du
carbone avec les éléments d’alliage carburigènes, notamment le molybdène qui forme le
carbure Mo2C, généralement sous forme d’une fine dispersion dans la matrice qui a un
effet durcissant. Ce phénomène, appelé durcissement secondaire, vient contrebalancer et
retarder l’adoucissement provoqué par la restauration des structures de dislocations, le
grossissement des carbures ou encore un début de recristallisation.

2.3.3 Revenu de la bainite

La bainite se forme à des températures entre la perlite et la martensite. La diffusion est
donc beaucoup moins active que pour les transformations diffusives mais le revenu a ensuite
un effet plus marqué que pour les microstructures comme la ferrite proeutectoïde ou la perlite.
Cependant, la bainite se formant à des températures plus élevées ou des vitesses de refroidisse-
ment plus basses que la martensite, elle subit un autorevenu lors de sa formation et est donc
moins sensible que la martensite. D’après Bhadeshia, la formation des carbures bainitiques
peut déjà être vue, d’un certaine manière, comme un effet d’autorevenu (Bhadeshia, 2015).
Par ailleurs, contrairement à la martensite, il y a peu de carbone en solution solide dans la
ferrite bainitique. Les revenus ont donc moins d’effet que pour des structures plus trempées
et la teneur en carbone du matériau a peu d’impact sur l’effet du revenu, contrairement à la
martensite. Néanmoins, la structure bainitique peut comporter des constituants hors équilibre
tels que de l’austénite résiduelle, des composés MA ou encore de la martensite. Ainsi bien que
le revenu ait peu d’effet sur la ferrite bainitique ou sur les carbures déjà formés, il va entraîner
la transformation de ces constituants hors équilibre.

48



2. Microstructures et transformations des aciers de cuve

Effet du revenu sur la ferrite bainitique À partir d’une certaine température et pour
une durée de revenu suffisante, les dislocations peuvent être restaurées, ce qui va adoucir le
matériau. Ce phénomène est d’autant plus fort que la densité des dislocations est importante.

Pour les revenus typiques du traitement thermique de qualité, la structure cristallographique
de la ferrite bainitique semble être peu affectée. Pour Irvine, la structure de la ferrite bainitique
en lattes n’est pas affectée par des revenus de l’ordre de 700 °C pendant 1 heure (K = 19.50)
pour des aciers bas-carbone (Irvine et al., 1957 ; Bush et al., 1971 ; Bhadeshia, 2015).
Benarosch dans son étude de la précipitation de matériaux modèles (FeCMoMn, FeCMo, FeCMn)
inspirés des aciers de cuve observe qu’un adoucissement important du matériau, signe d’une
recristallisation, intervient un peu avant 10 h pour un revenu à 650 °C (650 °C pendant 6 h
correspond à K = 20.6). La composition de l’acier de cuve, plus complexe, risque de retarder
ce phénomène et les matériaux de cette étude présentent de gros grains austénitiques (90 µm).
Li 9 relève un début de coalescence de lattes entre elles à partir d’un revenu de 650 °C pendant
5 h (K = 20.0) bien qu’il ne présente pas de preuve claire de cette affirmation (C. W. Li
et al., 2016). Ceci reste cependant cohérent avec l’effet du revenu sur la structure martensitique
(voir paragraphe 2.3.2). Jiang étudie l’influence de la température de revenu pour un acier
de cuve 10 comportant de la bainite granulaire. Aucune reconstruction de la structure de la
ferrite bainitique n’est observée pour des revenus de 2 h allant de 200 °C à 650 °C (K = 9.8 à
K = 19.1)(Jiang et al., 2021). Gupta ne semble pas observer de changement dans la structure
en lattes après un traitement thermique complet d’acier de cuve 11 (Gupta et al., 2022), ce
qui semble être confirmé par les observations microstructurales 12 dans la thèse de Renevey
(Renevey, 1998). Naylor observe une recristallisation prononcée d’un acier A533 Gr.B Cl.1 13,
dont la composition est proche de celle des aciers de cuve, après un revenu de 670 °C pendant
120 h (K = 23.4)(Naylor et Guttmann, 1981). Il s’agit cependant d’un revenu très
spécifique pour étudier l’effet de la fragilisation.

La composition chimique de la ferrite bainitique évolue aussi durant le revenu. S’il restait
du carbone en solution (ce qui est peu probable au vu des traitements thermiques appliqués),
celui-ci va diffuser vers l’austénite résiduelle ou précipiter (Bhadeshia, 2015 ; Jiang et al.,
2021). Alors que les éléments d’alliage ne diffusent pas à longue distance durant la formation
de la bainite (Bhadeshia, 1984), on observe une évolution de leur teneur dans les différents
constituants microstructuraux au cours du revenu. Ainsi les éléments carburigènes (Mo et Cr
dans le cas des aciers de cuve) vont enrichir les carbures déjà formés ou précipiter sous forme de
carbures qui leur sont propres, par exemple Mo2C dans le cas du molybdène (Bhadeshia,
2015 ; Baker, 1959) ce qui a tendance à renforcer le matériau. On note également que les
carbures s’enrichissent en manganèse. La matrice de bainite ferritique s’appauvrit donc au fil

9. Acier SA508 Gr.3 Cl.1, traitement thermique de laboratoire, austénitisé à 900 ◦C pendant 5 h, refroidi à
3600 ◦C · h−1, puis revenu à 650 ◦C pendant des durées allant de 0,5 h à 50 h.

10. Acier de cuve Fe-0.23C-1.4Mn-0.8Ni-0.49Mo-0.15Si, coulée de laboratoire, homogénéisé à 1150 ◦C pendant
12 h, forgé, austénitisé à 900 ◦C pendant 2 h, refroidi à l’air, puis revenu à différentes températures pendant 2 h.

11. Revenu post-trempe et traitement thermique de détensionnement après soudage : 630 °C pendant 6 h puis
650 °C pendant 6 h puis 670 °C pendant 6 h deux fois.

12. 2 austénitisations à 865 ◦C et 895 ◦C pendant 4,67 h, revenu à 640 ◦C pendant 7,5 h, K = 20.1, puis revenu
à 610 ◦C pendant 8 h, K = 19.5

13. Acier Fe-0.11C-0.3Si-1.35Mn-0.013P-0.014S-0.1Cr-0.465Mo-0.49Ni-0.019Al-0.015Sn-0.006V.
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du revenu en éléments d’alliage.

Effet du revenu sur les constituants secondaires bainitiques autres que les car-
bures Alors que la ferrite bainitique subit relativement peu de changements durant le revenu
(tant que la recristallisation n’a pas lieu), les constituants secondaires bainitiques peuvent se
transformer de manière significative : les carbures évoluent vers leurs formes d’équilibre et les
secondes phases hors équilibre se transforment. Nous commencerons par présenter l’effet du
revenu sur les constituants secondaires bainitiques autre que les carbures car ils se décomposent
souvent en un mélange de carbures et de ferrite. Les carbures produits ont alors une évolution
similaire aux carbures déjà présents dans la bainite ou qui sont apparus auparavant au cours
du revenu.

Dans le cas d’un refroidissement continu, nous avons vu que la bainite peut contenir des
îlots d’austénite résiduelle. Durant le revenu, cette dernière se décompose en divers produits en
fonction de la température de revenu, de la composition (notamment de la teneur en carbone)
et de la morphologie de l’austénite. Les îlots d’austénite résiduelle se décomposent en une
structure lamellaire ressemblant à de la perlite (dégénérée) ou à de la bainite pour former
ensuite un agrégat de cémentite globulaire et de ferrite comme le montre Jiang 14 en étudiant le
comportement au revenu des îlots MA (Jiang et al., 2021). En faisant revenir un acier de cuve à
différentes températures pendant 2 h, il a pu observer la décomposition des composés MA comme
illustré sur la figure 1.30. Li observe une décomposition similaire dans le cas d’un acier de cuve.
Selon lui, l’austénite résiduelle se décompose en un mélange de carbures allongés et de ferrite.
(C. Li et al., 2016 ; C. W. Li et al., 2016) (figure 1.31). Yan et al. (2017) étudie également
la décomposition de l’austénite résiduelle au cours du revenu d’un acier de cuve 15 et observe
un comportement similaire. En fonction de la température de revenu, l’austénite résiduelle se
décompose en martensite à basse température (230 ◦C), en bainite à 400 ◦C et en un mélange
de ferrite et de carbures allongés à 650 ◦C. Par ailleurs, il observe notamment de l’austénite
résiduelle interlatte qui se décompose de manière similaire : carbures allongés ou alignements de
carbures ressemblant à de la perlite. Pour Bhadeshia, cette décomposition lamellaire doit être
associée à la microstructure perlitique. Par ailleurs, un revenu à une température supérieure à la
température Ae1 ≈ 660 ◦C semble provoquer la formation de nouveaux îlots d’austénite (C. Li
et al., 2016). Dans certains cas l’austénite ne se décompose pas complètement et se transforme
partiellement en martensite lors du refroidissement du revenu, qui pourra se re-décomposer si
l’on prolonge ou réitère le revenu. Par ailleurs, si la température de revenu est en dessous de Bs

ou durant le chauffage de revenu, on peut observer une décomposition de l’austénite en bainite.
Cela suppose néanmoins que l’austénite ait une composition en carbone inférieure à la limite
donnée par la courbe T0, ce qui peut être atteint par précipitation partielle du carbone sous
forme de perlite ou de cémentite.

Dans le cas de fins films d’austénite résiduelle, ceux-ci se décomposent en un mélange de

14. Acier de cuve Fe-0.23C-1.4Mn-0.8Ni-0.49Mo-0.15Si, coulée de laboratoire, homogénéisé à 1150 ◦C pendant
12 h, forgé, austénitisé à 900 ◦C pendant 2 h, refroidi à l’air, puis revenu à différentes températures pendant 2 h.

15. Acier SA508 Gr.3, austénitisé à 890 ◦C pendant 0,5 h, refroidi à 0,75 ◦C · s−1 puis revenu à 650 ◦C pendant
4 h (K = 19.74). L’effet d’un pré-revenu à 190 ◦C pendant 5 h (K = 10.00), 230 ◦C pendant 5 h (K = 10.87) ou
400 ◦C pendant 2 h a également été étudié (K = 13.93).
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ferrite et de petits carbures de cémentite (Bhadeshia, 2015). Jiang 16 note d’ailleurs que
leur stabilité semble plus importante que celle des îlots (Jiang et al., 2021), ce qui est en
contradiction avec les observations de Podder 17 (Podder et al., 2011). Podder note néanmoins
que cette stabilité des films est inférieure dans le cas d’une décomposition en carbures mais
supérieure dans le cas d’une transformation martensitique.

Figure 1.30 – Composé MA après 2 h de revenu à différentes températures. On observe
bien le passage du composé MA à une structure allongée similaire à de la perlite ou de la bainite
et enfin à une globulisation des carbures pour former un agrégat de cémentite et de ferrite (a)
200 °C, (b) 280 °C, (c) 350 °C, (d) 450 °C, (e) 550 °C et (f) 650 °C. La microstructure de départ
est donnée dans la figure 1.24. Acier Fe-0.23C-1.4Mn-0.8Ni-0.49Mo-0.15Si, coulée de laboratoire,
homogénéisé à 1150 ◦C pendant 12 h, forgé, austénitisé à 900 ◦C pendant 2 h, refroidi à l’air,
puis revenu à différentes températures pendant 2 h. Attaque Nital 2% (Jiang et al., 2021).

16. Acier de cuve Fe-0.23C-1.4Mn-0.8Ni-0.49Mo-0.15Si, coulée de laboratoire, homogénéisé à 1150 ◦C pendant
12 h, forgé, austénitisé à 900 ◦C pendant 2 h, refroidi à l’air, puis revenu à différentes températures pendant 2 h.

17. Acier Fe-0.39C-4.09Ni-2.05Si, coulée de laboratoire, austénitisation à 880 ◦C pendant 0,5 h, transformation
isotherme à 380 ◦C pendant 2 h puis revenu à 400 ◦C pendant différentes durées comprises entre 0,5 h et 3 h.
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Revenu durant 5 h

Brut de
trempe

580°C

K = 18,4

640°C

K = 19,7

650°C

K = 19,9

660°C

K = 20,2

700°C

K = 21
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Revenu à 650°C

Brut de
trempe

0,5 h

K = 17,8

1 h

K = 18,5

5 h

K = 19,9

10 h

K = 20,6

50 h

K = 22,1

Figure 1.31 – Évolution des composés MA d’un acier de cuve en fonction de la température
et de la durée du revenu. Acier 0.17C-1.41-Mn-0.82Ni-0.51Mn-0.13Cr-0.17Si-0.03Cu-0.011Al
d’origine industrielle austénitisation à 900 ◦C pendant 5 h après chauffage à 60 ◦C ·h−1, refroidi à
3600 ◦C·h−1. Le matériau a ensuite été revenu à différentes conditions de temps et de température
(C. Li et al., 2016 ; C. W. Li et al., 2016).

Pour un constituant secondaire martensitique, le lecteur pourra se référer au paragraphe 2.3.2
sur le revenu de la martensite. On pourra retenir qu’un constituant martensitique se décompose
en un mélange de ferrite et de cémentite globulaire (C. Li et al., 2016).

Les autres catégories de constituants secondaires comme la perlite dégénérée sont des struc-
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tures présentant déjà un certain équilibre, y compris dans le domaine de température de revenu.
Le revenu n’aura donc que peu d’effet si ce n’est sur les carbures dans la mesure où les paramètres
de revenu ne permettent pas d’affecter les interfaces, ce qui est le cas de notre étude.

Évolution des carbures bainitiques lors du revenu Ferrite bainitique ou constituants
secondaires forment des carbures lors de la trempe ou de leur revenu. Lors du revenu, ces
carbures de la microstructure se transforment pour tendre vers l’équilibre thermodynamique :
leur taille, leur localisation et leur nature changent. Ce processus de transformation comprend en
général plusieurs phases intermédiaires. On appelle l’enchaînement des phases de carbures lors
d’un revenu la séquence d’évolution. La connaissance de l’évolution des carbures est importante
car certains carbures ou certaines morphologies peuvent avoir des effets bénéfiques ou délétères
pour les propriétés du matériau. Par exemple, les carbures sont considérés comme de potentiels
initiateurs du clivage (S. Lee et al., 2002) ou les carbures Mo2C qui précipitent en une fine
dispersion dans les grains ont un effet renforçant (Bhadeshia et Honeycombe, 2017).

La séquence d’évolution des carbures dans les aciers de cuve n’a pas été définie avec précision.
Des auteurs ont caractérisé certains carbures dans certaines conditions de revenu spécifiques,
mais aucune étude expérimentale exhaustive n’a été menée. Nous essayerons de donner les
carbures identifiés aux conditions de revenu disponibles afin de donner une idée de la nature des
carbures qui précipitent lors du revenu des aciers de cuve. Une étude bibliographique et expéri-
mentale d’alliage modèles proches des aciers de cuve a été faite par Benarosch (Benarosch,
2021). Nous reprenons ici les caractéristiques cristallographiques des différents carbures pouvant
exister dans les aciers de cuve au tableau 2.3.3 tel que le présente Benarosch. Du point de vue
expérimental, Li 18, dans deux articles sur l’effet de la température (C. Li et al., 2016) et la
durée (C. W. Li et al., 2016) du revenu, n’observe que de la cémentite sur brut de trempe et
dans les premières étapes du revenu puis l’apparition de carbures Mo2C au sein de la ferrite
bainitique. Aucun autre type de carbure n’est relevé. D’autres auteurs ont observé la même
chose (S. Kim, B. Hwang et al., 2003). Ceci est en contradiction avec les observations de Nay-
lor 19 (Naylor et Guttmann, 1981) qui, bien qu’observant de la cémentite et des carbures
Mo2C, relève aussi la formation de carbures M23C6 grossiers d’une taille micrométrique aux
joints de grains (et plus particulièrement aux points triples) après un revenu prolongé (670 °C
pendant 120 h, K = 22.09). On notera cependant qu’il s’agit d’un revenu bien particulier destiné
à fragiliser le matériau et que les points triples ont peut-être un équilibre différent de celui de la
composition globale. On donne un exemple de morphologie de ces carbures dans la figure 1.33.
Leur composition est par ailleurs enrichie en molybdène et, dans une moindre mesure, en man-
ganèse et chrome. Naylor note d’ailleurs que la formation de Mo2C se fait au détriment de la
cémentite qui disparaît pour des revenus longs (670 °C pendant 120 h), ce qui est également
observé par Im (Im, Oh et al., 2001). Gupta 20 n’observe que de la cémentite pour des revenus

18. Acier de cuve 0.17C-1.41-Mn-0.82Ni-0.51Mn-0.13Cr-0.17Si-0.03Cu-0.011Al d’origine industrielle austéni-
tisation à 900 ◦C pendant 5 h après chauffage à 60 ◦C · h−1, refroidi à 3600 ◦C · h−1. Le matériau a ensuite été
revenu à différentes conditions de temps et de température comprises entre K = 17.8 et K = 22.1.

19. Acier 0.11C-1.35Mn-0.49Ni-0.47Mo-0.3Si-0.1Cr, origine industrielle, austénitisation à 940 ◦C pendant 1 h
puis trempé à 29 727 ◦C · h−1, 4327 ◦C · h−1 ou 1127 ◦C · h−1 et revenu à 670 ◦C pendant 120 h.

20. Acier 0.2C-1.38Mn-0.52Ni-0.30Mo-0.24Si-0.06Cr, austénitisé à 920 ◦C pendant 1 h ou 6 h et trempé à l’eau,
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2. Microstructures et transformations des aciers de cuve

typiques du traitement thermique de qualité (Gupta et al., 2022), cependant l’identification
des carbures ayant été faite par diffraction des rayons X, ce résultat reste à considérer avec recul
car il n’observe pas du tout de carbures Mo2C, ce qui est en contradiction avec tous les autres
auteurs. Il relève par contre la présence de carbures ξ riches en molybdène (20% en atomique
contre 1.2 pour la cémentite dans cette étude). Jin et al. (2008) 21 observent après un revenu de
650 ◦C pendant 1 h (K = 18.46) des carbures Mo2C et des carbures ξ. Selon eux, les carbures
Mo2C se décomposent pour former des carbures ξ plus stables. Plusieurs auteurs ont également
tenté de déterminer les carbures à l’équilibre (Gupta et al., 2022 ; Jin et al., 2008). Pour
récapituler, il semble que les carbures présents dans la microstructure brute de trempe soient
surtout de la cémentite. La cémentite ne semble pas être stable thermodynamiquement dans
les conditions de revenu pour certains auteurs et se transforme en Mo2C (partiellement sur les
durées de revenu étudiées) et en M23C6, la présence de ce dernier carbure restant à confirmer
dans le cas général. La figure 1.32 replace les observations décrites en fonction des paramètres
de revenu.
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Figure 1.32 – Récapitulatif des observations de carbures de la littérature en regard des
conditions étudiées durant la thèse. Les carbures M23C6 sont observés pour la durée de revenu
la plus longue.

revenu à 630 ◦C pendant 1 h.
21. Acier SA508 Gr.3 0.19C-1.35Mn-0.82Ni-0.51Mo-0.17Cr-0.009Al-0.008Si. Coulée de laboratoire et forgeage.

Traitement thermique final : homogénéisation à 910 ◦C pendant 9 h, revenu à 650 ◦C pendant 9 h, austénitisation
à 880 ◦C pendant 8 h, trempe et revenu à 650 ◦C pendant 1 h.
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Figure 1.33 – Morphologie d’un carbure M23C6 observé sur une réplique carbone. Acier
0.11C-1.35Mn-0.49Ni-0.47Mo-0.3Si-0.1Cr, origine industrielle, austénitisation à 940 ◦C pendant
1 h puis trempé à 4327 ◦C · h−1, revenu à 670 ◦C pendant 120 h. (Naylor et Guttmann,
1981).

On observe également un changement de la morphologie et de la taille des carbures au
cours du revenu. Ceux-ci ont tendance à grossir au fur et à mesure du maintien en température
(Haverkamp et al., 1984 ; Gupta et al., 2022 ; Naylor et Guttmann, 1981). Nam
(1999) compare l’évolution de la taille des particules de cémentite pour la martensite et la bainite :
la taille moyenne des carbures augmente quelle que soit leur localisation ou la microstructure à
laquelle ils appartiennent. Par ailleurs, la morphologie des carbures tend à se globuliser au fil
du revenu (C. Li et al., 2016). Ainsi, bien qu’un carbure Mo2C précipite sous forme d’aiguilles,
Naylor les observe avec une morphologie globulaire après un revenu prolongé (Naylor et
Guttmann, 1981). La figure 1.31 donne un aperçu de ce phénomène dans le cas de la
décomposition d’un composé MA.

Concernant la taille typique des carbures trouvés dans les aciers de cuve, l’étude 22 de S.
Lee et al. (2002) montre que la majeure partie d’entre eux ont des tailles inférieures à 500 nm.
Wu et al. (2014) trouvent également des valeurs similaires. Dans le cas des aciers de l’étude,
il ne semble pas exister d’étude plus précise sur la précipitation, la taille des carbures et la
localisation des carbures, notamment aux joints de grains.

Il faut noter également que la cémentite qui peut se former durant la transformation baini-
tique n’est pas à sa composition d’équilibre. Sa composition en éléments d’alliage est proche
de la composition de la matrice ferritique avoisinante. Ainsi il a pu être noté que la cémentite
s’enrichit notamment en Mn, Cr et Mo durant le revenu jusqu’à ce que des carbures alliés
puissent se former avec ces éléments, ce qui entraîne un appauvrissement de la cémentite en

22. Acier de cuve SA508 0.18C-1.46Mn-0.10Si0.006P-0.003S-0.86Ni-0.15Cr-0.51Mo-0.004V-0.03Cu-0.008Al.
Traitement thermique typique jusqu’au revenu du TTQ.
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éléments d’alliage (Bhadeshia, 2015).

Nous avons pu présenter les microstructures et notamment la structure bainitique
qu’il est possible de retrouver dans l’acier de l’étude. Alors que les microstructures
issues de transformation isothermes sont bien décrites, la microstructure bainitique
des aciers de cuve et son évolution au cours du revenu restent mal couvertes par la
littérature. La séquence de précipitation de ce type d’acier, pourtant très utilisé,
n’est pas bien définie. Ce type de matériau présente également des ségrégations
que nous n’avons pas traitées ici mais où la littérature est là aussi peu abondante.

Conclusions de la section
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3 Rupture fragile transgranulaire par clivage

Nous avons présenté les différentes microstructures qu’il était possible d’obtenir lors du
traitement thermique d’un gros composant forgé. Nous allons à présent examiner la rupture
fragile par clivage transgranulaire. Nous commencerons par décrire la rupture fragile et le
mécanisme de clivage transgranulaire. Puis nous verrons comment la microstructure intervient
au cours du mécanisme de rupture. Enfin, nous présenterons quelques tentatives de modélisation
de ce phénomène.

Les matériaux à structure cubique centrée comme les aciers de cuve présentent deux modes
de rupture, un mode de rupture stable à haute température appelé rupture ductile et un mode
de rupture instable et brutal à basse température appelé rupture fragile. Ces caractéristiques
en font un mode de rupture critique à contrôler. Il existe un domaine de température, appelé
transition ductile fragile, dans lequel les deux modes de rupture coexistent. Il est caractérisé par
une très forte dispersion des résultats d’essais mécaniques (résilience et ténacité notamment), ce
qui rend l’évaluation des propriétés délicates. La figure 1.34 illustre ces caractéristiques dans le
cas de l’essai de résilience. Dans le cas des aciers de cuve, il existe deux mécanismes physiques de
rupture fragile : la rupture fragile intergranulaire et la rupture fragile par clivage transgranulaire.
La rupture intergranulaire a été déjà étudiée par d’autres auteurs (Carassou et al., 1998 ;
Carassou, 2000 ; Renevey, 1998) et n’est pas le mode de rupture fragile observé pour
notre matériau. Nous nous focaliserons donc sur le clivage transgranulaire dans le domaine
fragile et dans la première moitié de la transition ductile-fragile.

Dispersion maximale

Dispersion minimale

Dispersion des valeurs
d'essais mécaniques

Dispersion minimale

Température

Rupture fragile

Domaine d'étude

Transition
ductile-fragile Rupture ductile

É
ne
rg
ie
de
ru
pt
ur
e

Figure 1.34 – Schéma représentatif de l’évolution de l’énergie de rupture et de la dispersion
des résultats d’essais mécaniques en fonction de la température.

3.1 Comment évaluer la résistance à la rupture du matériau ?

Avant de pouvoir étudier la rupture fragile, il nous faut d’abord connaître les grandeurs
mesurées pour évaluer la résistance à la rupture d’un matériau. Ces propriétés sont d’autant
plus importantes qu’elles sont utilisées dans les spécifications, notamment le code RCC −M .
Dans cette thèse, nous étudions la résilience et la ténacité.
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3.1.1 Résilience

La résilience correspond à la capacité d’un matériau à absorber l’énergie lors d’un choc
avant de rompre. Cet essai est réalisé, par exemple, à l’aide d’un mouton Charpy. Il donne
plusieurs informations au-delà de l’énergie absorbée. Cet essai permet notamment de déterminer
la transition ductile-fragile d’un matériau (voir figure 1.34). Il existe des températures typiques
qui permettent de comparer les matériaux, ainsi par exemple TXJ correspond à la température
où la courbe de transition ajustée sur les essais atteint XJ. Le lecteur pourra se référer à
l’annexe 1 pour plus de détails sur cet essai.

3.1.2 Ténacité

La ténacité mesure la capacité du matériau à résister à la propagation instable d’une fissure
à partir d’un défaut existant. Il consiste en un chargement d’une éprouvette préfissurée. On
pourra se référer à l’annexe 3 pour plus de détails sur cet essai. La mesure de la ténacité du
matériau repose sur une approche dite globale de la rupture : la résistance à la rupture est
quantifiable par des grandeurs macroscopiques comme KIc, l’intégrale J ou le CMOD. Le
matériau est considéré comme un ensemble homogène et les considérations locales comme la
microstructure sont absentes.

Les essais de ténacité peuvent également être réalisés en fonction de la température et
permettent de définir une courbe maitresse, appelée “Master Curve”. Cette approche, définie
par Wallin, est basée sur des considérations statistiques de la rupture fragile (Wallin, 1984 ;
Wallin, 1985 ; Wallin, 1991 ; Wallin, 1993b). Elle est devenue une norme communément
utilisée, entre autres, pour caractériser les aciers de cuve (ASTM-E1921-02, 1997). La Master
Curve repose sur l’hypothèse que la dépendance en température et la dispersion des résultats
d’essais de ténacité peuvent être résumés par les équations suivantes. Pour une température
donnée, la dispersion des essais est décrite par l’équation 1.13 (Wallin, 1993a).

P (KI ≥ KIc) = 1− exp

(
−
[

KI −Kmin

K0(T )−Kmin

]4)
(1.13)

La grandeur Kmin est une valeur minimale de ténacité théorique, K0 est une valeur de
normalisation dépendant de la température. Il s’agit de la valeur du facteur d’intensité des
contraintes à 63,2% de probabilité et K0 ≈ 1.1KIc, où KIc représente la ténacité moyenne. Pour
les aciers ferritiques de structure comme les aciers de cuve, la dépendance en température de la
ténacité est rendue au travers de la relation empirique 1.14 :

K0(T ) = 31 + 77 exp(0.019(T − T0)) (1.14)

La température T0 est définie comme une température de transition à laquelle la ténacité
moyenne d’un échantillon de 25,4mm d’épaisseur vaut KIc = 100MPa

√
m ou K0 = 108MPa

√
m

(Wallin, 2010). Les valeurs de ténacité sont en général normalisées à 25,4mm (épaisseur
1T , c’est-à-dire 1 pouce) en utilisant l’équation 1.15 où B et B′ représentent des épaisseurs
d’éprouvette.
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KB′ = Kmin + (KB −Kmin)

(
B

B′

) 1
4

(1.15)

La figure 1.35 représente la Master Curve et la densité de probabilité associée. Le lien entre
ténacité et résilience est un sujet complexe. On remarquera dans un premier temps que la norme
ASTM donne une relation empirique pour estimer la température d’essai pour déterminer T0 :
T0 = T41J − 34 pour une éprouvette de type CT12.5 (E1921-15ae1, 2015). Berdin et al.
(2007) rappelle que ces deux mesures sont fondamentalement différentes bien que liées. La
ténacité caractérise les champs de contrainte et de déformation en pointe de fissure tandis que
la résilience traduit l’énergie absorbée lors de la déformation plastique et de la rupture. Il existe
des relations empiriques comme celle proposée par Wallin (1989) :

T0 = T28J − 18 (1.16)

Yu et al. (2015) ont réalisé une étude de comparaison des différentes relations qu’un lecteur
intéressé pourra consulter. Le lien entre ces deux propriétés peut être fait au travers du calcul par
éléments finis, ce qui ne concerne pas notre étude (voir par exemple les travaux de Rossoll
(1998) et Rossoll et al. (2002)).
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é
(M

P
a
√
m

)

T0

1%

5%

50%

95%

99%

0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

D
en

si
té
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Figure 1.35 – Schéma représentatif de la Master Curve pour T0 = −50 ◦C

3.1.3 Enjeux de l’évaluation des propriétés à rupture

L’objectif des essais mentionnés est de qualifier les composants de structure et de les valider
en termes de sûreté. Cependant, ces mesures montrent un certain nombre de limites :

— La ténacité et la résilience présentent une très forte dispersion de leurs résultats d’essais
dans la transition ductile fragile. Cette dispersion est liée au caractère aléatoire de la
rupture fragile. La résistance intrinsèque du matériau à la rupture n’est donc pas repré-
sentée par une mesure individuelle mais plutôt par une distribution ou les grandeurs qui
représentent ces distributions.
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— La distribution des valeurs de la ténacité dépend du type d’éprouvette utilisée. En fonction
du volume sollicité, les résultats varient : plus le volume sollicité est petit, plus la ténacité
moyenne est élevée et les valeurs dispersées. Les résultats dépendent également de la
longueur de la préfissure. Le lecteur pourra trouver un bon exemple des effets de taille
dans l’étude de Berejnoi et al. (2015).

— Ces approches purement mécaniques ne prennent pas en compte la microstructure et
posent donc un problème lors de la qualification de pièces massives dont la microstructure
et les propriétés varient spatialement.

L’approche locale de la rupture a été développée, entre autres, pour répondre à ces difficultés.
Il s’agit de faire le lien entre microstructure, mécanismes de rupture et champs de contraintes-
déformations afin de pouvoir décrire la réponse du matériau à la rupture fragile. Ainsi, pour
maintenant comprendre le lien entre propriétés à rupture (dans le bas du domaine de la transition
ductile fragile) et la microstructure et dégager des propriétés à rupture intrinsèques au matériau,
il nous faut à présent décrire les mécanismes de la rupture fragile.

3.2 Description phénoménologique du mécanisme de rupture par cli-
vage

La rupture par clivage correspond à la décohésion du cristal suivant un plan cristallin donné.
Pour les structures cubiques centrées, le clivage se fait le long des plans {100}α. Le long du plan,
les liaisons interatomiques se rompent et l’on peut estimer, dans le cas d’un cristal parfait, la
contrainte théorique de clivage, appelée contrainte de séparation, donnée par l’équation 1.17 :

σs =

√
Eγs
d0

(1.17)

Où σs est la contrainte critique théorique nécessaire pour séparer deux plans cristallins, E est
le module de Young, γs correspond à l’énergie de surface libre et d0 la distance interréticulaire.
En posant E = 200GPa, γs ≈ 1 J ·m−2, d0 = 0,3 nm, nous obtenons σs = 26GPa soit environ
E
10

.
Cette contrainte est bien supérieure aux valeurs typiques de contrainte à rupture que l’on

trouve pour les aciers. Pour un acier de cuve, un essai de traction sur éprouvette axisymétrique
entaillée à −160 ◦C donne une contrainte critique de rupture 1500MPa (en ordre de grandeur).
Cette différence s’explique par l’existence de mécanismes de concentration de la contrainte qui
permettent très localement d’attendre des niveaux de sollicitation suffisants pour séparer les
plans interatomiques et propager la microfissure ainsi formée.

Dans un matériau polycristallin, la rupture a ainsi lieu en plusieurs étapes (Wallin et al.,
1984) :

1. L’endommagement lié à la déformation plastique permet localement de former d’un germe
de clivage, c’est-à-dire une microfissure.

2. La pointe de microfissure sert de concentrateur de contrainte et si la contrainte s’appliquant
sur celle-ci est suffisamment élevée, elle peut se propager dans la matrice avoisinante.
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3. Une fois que la fissure s’est propagée dans la matrice, elle peut franchir les barrières
microstructurales et se propager dans tout le matériau.

En fonction du matériau et de la température, une étape peut avoir une contrainte critique
plus élevée que les autres et contrôler alors le processus. Ces deux paramètres contrôlent
également la nature des constituants microstructuraux qui agissent aux différentes étapes.

3.2.1 Germination d’une microfissure

Différents mécanismes de concentrations de contraintes qui peuvent mener à l’amorçage d’un
clivage transgranulaire ont été proposés. Il s’agit de mécanismes qui conduisent à la formation
d’une microfissure ou germe de clivage dans le matériau. Le lecteur remarquera que tous ces
mécanismes se font grâce au mouvement des dislocations, ce qui implique un endommagement
du matériau. Il faut également noter que ces mécanismes ont en général été établis pour des
structures simples (aciers doux) et non des structures bainitiques.

— Mécanisme de Zener-Stroh. Zener (1948) et Stroh Stroh (1954) proposent que l’em-
pilement des dislocations d’un grain au niveau d’un obstacle, comme un joint de grains,
puisse conduire à une augmentation de la contrainte locale dans le grain adjacent au point
de pouvoir ouvrir une microfissure.

— Mécanisme de Cottrell. Cottrell montre que la formation d’un germe de clivage et sa
propagation peuvent se faire par la recombinaison de deux dislocations glissiles en une
dislocation sessile (Cottrell, 1958). Ce nouveau défaut grossit et forme un germe de
fissure qui pourra se propager.

— Mécanisme de Smith. Smith a étudié l’amorçage du clivage à partir de particules fragiles
(Smith, 1966). Les dislocations s’empilent au niveau de ces particules au joint de grains.
La particule se fissure par différence de déformation avec la matrice. L’empilement cause
alors la propagation de la microfissure dans la matrice. Contrairement au mécanisme de
Zener-Stroh, la contrainte critique dépend également de la taille du carbure.

— Les carbures et les inclusions sont des particules fragiles qui peuvent se fissurer sous l’effet
de la différence de résistance à la déformation avec la matrice beaucoup plus ductile
(Pineau, 2006). La germination est notamment favorisée par une forte multiaxialité
des contraintes. Le groupe Beremin (1981) a notamment proposé une expression de
la contrainte critique de fissuration d’une particule fragile dans une matrice homogène et
isotrope.

3.2.2 Propagation de la microfissure

3.2.2.1 Critère de Griffith

Griffith a établi un critère de propagation pour une fissure de forme circulaire (“penny-shape”)
de taille a, donné dans l’équation 1.18 (Griffith, 1921).

σc =

√
πEγs

2(1− ν2)a
(1.18)
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Le paramètre γs représente l’énergie de rupture, c’est-à-dire l’énergie de surface libre. Une
fois la contrainte critique atteinte, la fissure peut se propager de façon brutale (si le chargement
est constant). L’amorçage ou la propagation peuvent toutefois être inhibées par des mécanismes
d’émoussement (relaxation) par glissement des dislocations. Le mode de rupture est alors
gouverné par l’équilibre entre la facilité du matériau à rompre par clivage et celle à générer et
propager des dislocations (Mathieu, 2006).

3.2.2.2 Remarques sur l’énergie de surface libre γs

Le critère de Griffith comporte un terme correspondant à une l’énergie de surface. Derrière
ce paramètre sont regroupés différents phénomènes : l’énergie associée à la surface libre formée
et l’énergie dépensée pour créer les surfaces (déformation plastique, franchissement de barrières
microstructurales . . .). En effet, les travaux expérimentaux ont montré qu’il faut aussi inclure
l’énergie dépensée pour créer les surfaces de rupture dans l’énergie de surface libre du matériau.
Nous pouvons définir alors γe, l’énergie de surface effective comme la somme de l’énergie de
surface γs, et le travail wp, c’est-à-dire l’énergie associée à la plasticité en pointe de fissure γp

et l’énergie associée au franchissement des barrières microstructurales γb.

γe = γs + (γb + γp) = γs + wp (1.19)

A 0K, l’énergie de surface (γs) pour les plans {100} du fer cubique centré est estimée à
2,25 J ·m−2 par simulation (Błoński et al., 2004).

La dépendance de cette grandeur envers la température reste un sujet ouvert. À basse
température, l’énergie de surface effective est considérée comme constante par certains auteurs.
Hahn (1984) donne une valeur de 14 J ·m−2. Im, B.-J. Lee et al. (2004) proposent une valeur
de 12,4 J ·m−2 à −196 ◦C pour un acier 16MND5 et Ortner et al. (2005) utilisent une valeur
de 7 J ·m−2. Mathieu et al. (2010) proposent une énergie de surface effective qui dépend de
la température en reprenant une approche de Wallin et al. (1984). En effet, le terme wp est
associé à des mécanismes de plasticité qui sont activés thermiquement et impliquent donc une
dépendance envers la température.

γe = 2.15 + 1.53 exp (0.009(T [◦C] + 273.15)) (1.20)

Hausild (2002) a estimé l’énergie de surface à partir du critère de Griffith pour un carbure
de 2µm dans la zone d’amorçage et obtient une valeur de 8,9 J ·m−2. Bowen et al. (1986), en
corrélant contrainte critique et taille du carbure, obtiennent des valeurs de 7 J ·m−2 à 9 J ·m−2

pour γp. Certains modèles d’approche locale comme le modèle MIBF, que nous présenterons
à la fin du chapitre, sont ajustés au travers de la valeur d’énergie de surface effective : (Ren
et al., 2020) trouve γp = 11,7 J ·m−2 (Forget et al., 2016) γp = 8,18 J ·m−2. Le graphique
de la figure 1.36 résume les différentes valeurs utilisées.
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Figure 1.36 – Valeurs d’énergie de surface utilisées par différents auteurs, d’après
(Mathieu et al., 2010).

3.2.3 Propagation à plus grande échelle, franchissement des barrières microstruc-
turales

Pour des matériaux polycristallins, la propagation de la fissure peut être interrompue par
certains obstacles microstructuraux comme les joints de grains. Une fois que le premier grain
a rompu, la fissure doit franchir les joints. Le clivage correspondant à la séparation de deux
plans cristallins, un joint entre deux grains désorientés l’un par rapport à l’autre représente une
barrière énergétique plus ou moins grande en fonction de la désorientation des deux grains.

3.3 Rupture par clivage des aciers de cuve

Nous pouvons à présent ajouter à cette description phénoménologique du clivage la des-
cription de ses caractéristiques dans le cas des aciers de cuve et plus généralement des aciers
ferritiques de structure.

3.3.1 Étape déterminante du clivage

Il nous faut tout d’abord aborder la question du contrôle du clivage : dans le cas des aciers de
cuve et pour les conditions d’étude, quelle est l’étape critique ? Pour les matériaux métalliques,
la déformation plastique a lieu avant toute rupture par clivage, la concentration de contraintes
se fait par l’empilement de dislocations couplée avec la présence de nombreuses hétérogénéités
comme des carbures ou des inclusions (François et al., 2013). L’étape critique du clivage
dépend de la température (Chen et al., 1997).

À très basse température, le clivage semble être contrôlé par l’amorçage des microfissures
(Lambert-Perlade, Gourgues, Besson et al., 2004 ; Martín-Meizoso et al.,
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1994 ; Chen et al., 1997).
Mathieu et al. (2010) ont repris différentes valeurs d’énergie de surface effective associée

à des microstructures bainitiques et ferritiques et ont pris en compte les distributions de taille
des constituants microstructuraux. Ils estiment que l’étape limitante, en termes de contrainte
critique, est la propagation d’une microfissure à partir d’un carbure (plus généralement d’une
particule fragile de seconde phase). Ils rappellent cependant qu’il s’agit d’une estimation très
dépendante du mode d’obtention des valeurs d’énergie de surface effective. Haušild, Berdin
et al. (2005) ont réalisé des essais de traction sur éprouvette axisymétrique entaillée et utilisé la
technique d’émission acoustique pour étudier l’endommagement pré-rupture. Ils notent qu’il est
très difficile de séparer la germination de la propagation avant fissure, observation corroborée
selon eux par l’absence de facette isolée sur les faciès. Nous noterons que l’émission acoustique est
une technique qui a fait ses preuves pour Lambert-Perlade, Gourgues, Besson et al.
(2004) dans le cas d’un mécanisme contrôlé par le franchissement des barrières microstructurales
pour des microstructures bainitiques (dans la partie supérieure de la transition ductile-fragile).
Il semble donc que, dans le cas d’étude de la thèse, c’est-à-dire la partie inférieure de la
transition ductile-fragile, l’étape déterminante soit la propagation des microfissures dans la
matrice environnante. Ce postulat est d’ailleurs partagé par de nombreux auteurs (Odette
et al., 2003 ; Kroon, 2005 ; Bordet et al., 2005 ; Chen et al., 1997).

3.3.2 Aspect des faciès de rupture

Dans le cas d’un matériau polycristallin, les éprouvettes rompues par clivage vont présenter
macroscopiquement un aspect lisse et brillant. Vu en microscopie, le faciès garde la trace de
la propagation de la fissure. La surface de rupture est faite de facettes de clivage quasi lisses
séparées parfois par une déchirure ductile. Une facette est une portion de la surface de rupture
sur laquelle la fissure ne présente pas de déviation importante, sachant que la fissure ne se
propage que sur certains plans cristallins spécifiques. Elle correspond en général à un type
d’élément microstructural particulier, une orientation cristalline qui change peu, comme des
paquets bainitiques par exemple. La rupture par clivage se fait par propagation de facette en
facette, c’est-à-dire d’élément microstructural en élément microstructural. La surface de rupture
peut présenter quelques petites déchirures ductiles qui sont des ligaments formés lors de la
propagation de facette en facette de la fissure : le trajet de la rupture n’étant pas rectiligne
ni plan, il peut se trouver que les fissures de clivage doivent se rattraper l’une l’autre tout en
étant à des hauteurs différentes, ce qui peut engendrer de petites déchirures ductiles entre les
facettes là où les fissures se rejoignent. Il est possible d’observer également du clivage sur des
plans géométriques fortement désorientés par rapport au plan de la surface de rupture ou encore
de la rupture intergranulaire.

Dans le cas du clivage, il est possible de retrouver l’élément microstructural à l’origine de la
rupture. En effet, lors de sa propagation, la fissure forme des motifs appelés “rivières de clivage”
sur les facettes. Dans un matériau réel, le clivage ne se fait pas suivant un plan géométrique
donné. Les défauts de la structure, les obstacles et les variations d’orientation dans le grain
(notamment pour les structures bainitiques ou martensitiques) font que la fissure se propage sur
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des plans géométriques différents, bien qu’appartenant à la même famille de plans cristallins.
La fissure cherche le plan géométrique de propagation de moindre effort et cela peut conduire à
la propagation de deux portions de la fissure sur deux plans géométriques parallèles. Au niveau
de la jonction entre les différents plans géométriques, il se forme alors une marche de clivage qui
est une petite déchirure ductile qui raccorde les deux plans de clivage. Nous avons représenté
ce phénomène sur le schéma de la figure 1.37.

Marche de
clivage

Propagation de la
fissure

Obstacle

Plan géométrique 2

Plan géométrique 1

Plan géométrique
initial

Plans cristallins
franchis de la même

famille

Figure 1.37 – Schéma de la formation d’une marche de clivage. Il faut noter que l’obstacle
ici est une simplification et que le passage d’un plan géométrique à l’autre peut être beaucoup
plus progressif.

Ces marches se font parallèlement à la propagation de la fissure dans le grain et on observe de
ce fait un motif divergent de l’origine de la fissure de clivage vers ses extrémités. La figure 1.38 en
donne un exemple. Les marches de clivage sont les lignes horizontales inclinées un peu blanches.
Ces marches ont un motif divergent de gauche à droite. Ce motif est communément appelé
rivières de clivage.
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Marches de clivage

Rivière de clivage
(motif convergent)

1 µm

Figure 1.38 – Exemple de faciès de rupture d’un grain. Matériau de thèse, imagerie en
mode électrons secondaires.

Nous pouvons alors remonter le long des rivières de clivage pour retrouver l’origine de la
rupture fragile : il suffit de revenir au point convergent de chaque facette, qui correspond au
début de sa rupture, et de voir si l’on trouve dans le grain voisin l’extrémité divergente du motif.
Si c’est le cas, il suffit de passer à cette facette et de répéter l’opération jusqu’à trouver le point
qui ne peut pas être expliqué par la rupture de ses voisins. Cette méthode est illustrée sur la
figure 1.39.

Figure 1.39 – Exemple de faciès de rupture d’un grain. Matériau de thèse, observation
aux électrons secondaires.
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3.3.3 Amorçage de la rupture fragile

3.3.3.1 Nature de l’amorçage

Il est communément admis que l’amorçage des aciers ferritiques de structure se fait sur des
particules fragiles de seconde phase (carbure, inclusions).

Plusieurs auteurs ont étudié l’amorçage du clivage d’aciers bainitiques faiblement alliés trem-
pés revenus. Rossoll (1998), Mäntylä et al. (1999), Renevey (1998) et Carassou
(2000) ont étudié, entre autres, l’amorçage de la rupture fragile d’un acier 16MND5 23. Leurs
travaux montrent le rôle important des sulfures de manganèse, MnS, dans l’amorçage de la
rupture fragile. Les agrégats de MnS sont à l’origine d’une forte concentration de contraintes
qui va provoquer l’amorçage. Sous l’effet du chargement mécanique, ces inclusions vont per-
mettre la formation de cavités. L’agrégat de ces cavités va localement augmenter la contrainte
et provoquer la rupture fragile par clivage. Il faut toutefois noter que cette étude se base sur
une composition plutôt riche en soufre (0,008% en masse), ce qui rend difficile la généralisation
des observations faites. Rosenfield et Shetty (1983) et Rosenfield, Shetty et
Skidmore (1983) observent 24 25 des amorçages à partir surtout de MnS, mais aussi de car-
bures supposés, bien que les possibilités des MEB de l’époque ne puissent pas nous permettre
de les voir clairement. Ils remarquent également que certains amorçages ont lieu au niveau des
bords de facettes, c’est-à-dire de joints de grains. Ce rôle important des sulfures de manganèse
n’est d’ailleurs pas observé par tous les auteurs (Mathieu, 2006 ; Narström et al., 1999).
Ainsi Tanguy (2001) 26 observe plusieurs types d’amorçage. Certains sites d’amorçage ne
présentent pas d’éléments microstructuraux particuliers. Sur d’autres, l’amorçage peut être
attribué à des particules fragiles comme des MnS ou des nitrures de titane. Il note également
la présence de cavités de taille importante et de MnS allongés pour certains sites. Dans le
cas d’essais de résilience, la température d’essai ne semble pas avoir d’effet sur la nature de
l’amorçage. Pour Haušild, Berdin et al. (2005), l’amorçage à basse température se fait
sur des MnS rompus ou décollés tandis qu’à haute température, ils n’observent pas d’amorce
particulière et attribuent l’amorçage à un mécanisme induit par la déformation plastique sans
donner de détails. Ce changement de mécanisme est notamment illustré par le changement des
positions des sites d’amorçage à basse et haute température. À basse température, l’amorçage
a lieu a environ 200 µm du front de préfissure tandis qu’il a lieu à environ 50µm du front
de déchirure ductile à haute température. Par ailleurs, par simulation par éléments finis d’un
volume contenant un défaut, ils montrent que la nocivité des MnS décroît avec l’augmentation
de la température. Les carbures sont également identifiés comme des éléments microstructuraux
susceptibles d’amorcer le clivage.

23. Acier de cuve 0.16C-1.37Mn-0.7Ni-0.5Mo-0.24Si-0.17Cr-0.008S-0.005P. Traitement thermique : deux aus-
ténitisations à 865 ◦C et 895 ◦C pendant 4,67 h suivies de trempe à l’eau, revenu à 630-645 ◦C pendant 7,5 h et
enfin détensionnement à 610 ◦C pendant 8 h. Campagne sur éprouvettes de traction entaillées dans le domaine
fragile.

24. Rosenfield, Shetty et Skidmore (1983) : Acier de cuve, éprouvettes de ténacité testées en
conditions dynamiques dans la transition à 82 ◦C et 22 ◦C.

25. Rosenfield et Shetty (1983) : Acier de cuve, éprouvettes de ténacité testées dans la partie supérieure
de la transition à 52 ◦C et 26 ◦C.

26. Acier de cuve 0.16C-1.33Mn-0.76Ni-0.51Mo-0.22Si-0.22Cr-0.004S-0.008P. Traitement thermique : TTP +
TTQ + TTDS.
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Les travaux de Im, B.-J. Lee et al. (2004) 27 semblent pointer vers un rôle important des
carbures dans la rupture par clivage mais ne donnent pas de preuve expérimentale autre que
des corrélations d’un mécanisme de rupture contrôlé par les carbures (corrélations entre les
caractéristiques des carbures et les caractéristiques de la transition ductile-fragile). La synthèse
de Hahn (1984) semble également indiquer que les carbures sont les initiateurs de la rupture :
leur rupture forme une microfissure qui sert d’amorce à la fissure de clivage dans la matrice
ferritique environnante. Une étude récente de Chekhonin et al. (2023) sur un acier SA508
Gr.3 (bainite supérieure au vu de la distribution des désorientations) identifie certains carbures
aux joints de grains (bord de facette) comme étant les amorces de clivage privilégiées. Ils notent
la spécificité de ces carbures et soulignent qu’il n’est pas pertinent de tenter de relier distribution
de carbures globale et propriétés à rupture (comme l’étude de S. Lee et al. (2002) commentée
par Tanguy, Pineau et al. (2003)).

Figure 1.40 – Exemple d’amorçage du clivage par un carbure aux joints de grains.
Fractographie d’une éprouvette mini-CT (Chekhonin et al. (2023)).

Echeverria et al. (2004) observent l’amorçage de la rupture fragile par des nitrures de
titane, pour une structure bainitique supérieure et une structure ferrito-perlitique. Ils observent
aussi un effet de la température d’essai : à basse température, la taille des particules d’amorce
est significativement plus petite qu’à haute température (1 à 4 µm de différence). Ortner
et al. (2005) notent que même lorsqu’on ne retrouve pas de particule de seconde phase, il semble
y avoir des traces chimiques de la présence d’inclusions. Pour un acier C-Mn, G. Wang et al.
(2004) observent un amorçage sur inclusion. Hong et al. (2016) 28 indiquent que les carbures
sont à l’origine de la rupture mais les fractographies présentées dans l’article laissent à penser
que l’identification du site d’amorçage est incorrecte. Narström et al. (1999) 29 remarquent
que la majorité des sites d’amorçage sont localisés sur des joints de grains qu’ils affirment être
d’anciens grains austénitiques.

27. Acier de cuve et aciers similaires avec des variations de la teneur en Mo, Ni et Mn pour contrôler la
précipitation.

28. Acier de cuve SA508 Gr3. Cl.1 étudié en différents points de l’épaisseur d’un composant épais.
29. Acier 0.18C-0.92Mn-0.46Cr-0.57Mo-0.79Ni-0.11Cu-0.003S. Austénitisation à 1070 ◦C pendant 15-20min,

refroidissement à 50K ·min−1.
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Dans le cas des microstructures de zones affectées thermiquement par le soudage, l’amorçage
se fait sur des composés MA fragiles, notamment au niveau des joints de grains (Davis et al.,
1994 ; Lambert et al., 2000). Fairchild et al. (2000) observent que les nitrures de titane
peuvent amorcer la rupture. Ils notent la forte cohésion de l’interface inclusion-matrice qui
permet certainement à la fissure de se propager plus facilement à partir de l’inclusion.

Nous avons vu que les composés MA peuvent se décomposer en des structures perlitiques.
Dans les aciers ferrito-perlitiques, l’amorçage de la rupture fragile se produit au niveau des
colonies de perlite par formation de microfissures dans la cémentite (Shibanuma, Aihara
et al., 2014 ; Shibanuma, Nemoto et al., 2017 ; Y. J. Park et al., 1979). (Miller, 1970)
proposent un mécanisme où l’amorçage se produit par coalescence des microfissures ainsi formées,
ce qui semble être confirmé par Y. J. Park et al. (1979). Cependant d’autres observations
semblent plutôt pointer vers un amorçage puis une propagation d’une fissure fragile depuis la
cémentite dans la perlite et enfin dans la ferrite avoisinante (Nemoto et al., 2017).

3.3.3.2 Position des sites d’amorçage

Les sites d’amorçage se trouvent en général à une certaine distance du front de préfissuration
ou de la déchirure ductile. Dans le cas d’essais de résilience, cette distance est de l’ordre de
0,1mm à 1mm (Tanguy, Besson et al., 2005 ; Hausild, 2002 ; Mäntylä et al., 1999).
Cette localisation particulière des sites d’amorçage s’explique par le fait que la contrainte générée
par l’entaille est maximale à environ 0,5mm du fond d’entaille (dans le cas d’essai de résilience)
(Haušild, Nedbal et al., 2002). De même, dans une éprouvette préfissurée, une pointe de
fissure s’émousse sous l’effet de la déformation et cette nouvelle géométrie génère un champ
de contraintes présentant un maximum à environ deux fois l’ouverture en pointe de fissure
(CTOD) (McMeeking, 1977). Ceci est notamment observé par (W.-J. Yang et al., 2004).
Tanguy, Besson et al. (2005) ont étudié la position des sites d’amorçage par rapport au
front de fissure et au front de déchirure ductile ainsi que la position par rapport aux faces
latérales d’éprouvettes de résilience. Tous les sites d’amorçage (une soixantaine d’éprouvettes
ont été observées) se trouvent à au moins 1,9mm des faces latérales. Il n’y a pas de corrélation
entre la position latérale et la nature des sites. Ils n’observent pas non plus de corrélation entre
la nature du site et sa position par rapport au front de fissure ou au front de déchirure ductile.
Ces observations sont conformes aux résultats de Mäntylä et al. (1999) pour les essais de
ténacité et de résilience.

3.3.3.3 Nombre de sites d’amorçage

Tanguy, Besson et al. (2005) et Mäntylä et al. (1999) relèvent que l’on peut
observer plusieurs sites d’amorçage à basse température (zone fragile ou tout début de la
transition) et que l’on observe plutôt un seul site à plus haute température.

3.3.3.4 Contrainte critique de clivage

En identifiant la position du site d’amorçage sur les éprouvettes et utilisant le calcul par
éléments finis pour obtenir le champ de contraintes et de déformations dans le volume de chaque
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éprouvette, il est possible de déterminer une valeur de contrainte critique de clivage. Cela a été
réalisé par plusieurs auteurs dont nous synthétisons ici les résultats.

Chekhonin et al. (2023) montrent que la contrainte critique de clivage ne dépend pas
de taille de l’entité microstructurale ou de la facette où a lieu l’amorçage, dans le cas d’un
amorçage par des carbures, aux échelles de contraintes étudiées (ils ne disposent pas de la
contrainte critique au sein de la microstructure) Cette contrainte est issue de la simulation par
éléments finis et correspond donc à la valeur du champ de contrainte au moment et au lieu
de la rupture fragile. Cette contrainte est à bien différencier de la contrainte microscopique
critique locale au niveau du site d’amorçage qui est la réponse, au niveau de l’amorce, de
l’environnement microstructural à la contrainte (définie comme critique). La première relève de
la mécanique des milieux continus tandis que l’autre relève du calcul d’agrégats polycristallins
et du calcul du champ de contraintes dans la microstructure. Pour la microstructure bainitique
granulaire, ils trouvent des valeurs de contraintes critiques (essais de ténacité) comprises entre
1500MPa et 2300MPa. Les valeurs sont très dispersées et ne semblent pas être reliées à la
nature du site, sa position ou ses dimensions caractéristiques. Au vu de ces résultats, les auteurs
pensent que la différence de contrainte critique doit s’expliquer en étudiant le joint à l’amorçage.
Wu et al. (2014) trouvent des valeurs de contraintes critiques inférieures (avec des éprouvettes
de flexion quatre points), entre 1250MPa et 1800MPa, malgré un matériau et un traitement
thermique similaire. Bowen et al. (1986) observent que la martensite présente une contrainte
critique de clivage bien supérieure à celle de la bainite. Haušild, Berdin et al. (2005) ont
déterminé les contraintes critiques de clivage sur des essais de résilience statique, dynamique et
des essais de ténacité. Ils trouvent des valeurs de contraintes critiques comprises entre 1660MPa

et 1850MPa. Leurs résultats montrent que cette contrainte critique semble dépendre de la
température mais pas du type d’essai et de la nature du site. Ces variations en fonction de la
température s’expliquent, pour Mathieu (2006), par une variation de l’énergie de surface
avec la température.

3.3.4 Propagation de la fissure dans les grains avoisinants

Une fois la fissure amorcée, celle-ci se propage dans le matériau, en franchissant les différentes
barrières microstructurales. Dans le cas des microstructures bainitiques, la barrière d’importance
semble être le joint de paquets (Brozzo et al., 1977) ou des agrégats de carbures (X. Zhang
et al., 1999). La taille du paquet ou de l’agrégat semble être le facteur déterminant. Nous
pouvons relier ceci au critère de Griffith : plus l’entité microstructurale est grande plus la
contrainte critique est faible, ou vu autrement, pour un chargement macroscopique donné, plus
la concentration de contraintes est élevée donc à même de dépasser la résistance de l’obstacle.
Plusieurs auteurs ont mis à profit la technique EBSD pour étudier les fissures secondaires
formées lors de la rupture fragile. Bouyne 30 observe ainsi que les fissures sont systématiquement
déviées sur des joints de paquets bainitiques fortement désorientés (>45◦) (Bouyne et al.,

30. Acier 2.25Cr-1Mo, austénitisé à 1100 ◦C pendant 1 h, trempé à l’huile et revenu à 650 ◦C pendant 7 h40.
Taille de grain d’environ 100 µm.
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1998). Gourgues observe des résultats similaires pour un autre type d’acier 31 (Gourgues
et al., 2000). Nohava et al. (2003) confirme également ce phénomène dans le cas d’un acier
de cuve 32. Il remarque par ailleurs que dans le cas d’essais dynamiques, le plan de clivage n’est
pas uniquement de la famille {100}, qui reste la famille de plans de clivage prépondérante,
mais également des familles {110},{112} et {123}. Ces résultats sont cohérents avec une étude
plus ancienne de Naylor et Krahe (1975). Dans le cas d’essais statiques, seule la famille
{100} semble être activée. Il faut néanmoins remarquer que ces études ont été faites sur des
fissures secondaires du clivage. La comparaison directe entre ces fissures et la fissure principale
semble être raisonnable mais aucune étude à ce jour n’a pu confirmer ces observations pour la
fissure principale. Il convient par ailleurs de distinguer deux types de joints (représentés dans la
figure 1.41). En général, les joints sont courbes et mixtes, à la fois “tilt” et “twist” et la fissure
passe à l’endroit où le passage est le plus facile, c’est-à-dire là où le caractère “tilt” est le plus
marqué.

— Configuration de “flexion” (tilt). Les plans de clivage sont continus d’un grain à l’autre
à une inclinaison près le long du joint. Ce type de joint n’est pas vraiment un obstacle
fort au clivage, étant donné que la rupture peut se propager directement dans le grain
(paquet) suivant (figure 1.42). L’axe de rotation entre les deux structures cristallines est
suivant l’intersection des plans cristallins.

— Configuration de “torsion” (twist). La droite d’intersection des plans de clivage est perpen-
diculaire au plan du joint, le passage ne peut donc se faire qu’en un seul point tandis que
le reste de la matière doit être rompu par déchirure ductile, décohésion intergranulaire
(Andrieu, 2013) ou par amorçage multiples parallèles le long de la portion de joint. Les
plans de clivage sont discontinus les uns par rapport aux autres. Ce type de joint est un
obstacle fort car il implique le franchissement de la barrière d’énergie que représente le
réamorçage du clivage dans le grain suivant. Nohava et al. (2003) observent ainsi un
mécanisme de cisaillement au niveau du joint (figure 1.42).

{100}

{100}

{100}

{10
0}

Joint en configuration
twist

Joint en configuration tilt

Figure 1.41 – Représentation extrême des deux types de configuration de joints.

31. Acier 0.070C-0.32Si-1.50Mn-0.059Cr-0.119Mo-0.468Ni, Microstructures bainitiques obtenues en conditions
(simulées) de soudage.

32. Acier 0.159C-1.37Mn-0.70Ni-0.50Mo0.24Si-0.17Cr-0.008S-0.005P-0.06Cu-0.023Al, austénitisé deux fois à
865/895 ◦C pendant 4 h40, trempé à l’eau, revenu à 640 ◦C pendant 7 h30 et détensionné à 610 ◦C pendant 8 h.
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Propagation à travers un joint
fortement désorienté tilt

Propagation à travers un joint
fortement désorienté twist

Figure 1.42 – Déviation d’une fissure secondaire de clivage suivant le type de joint
(Nohava et al., 2003).

3.3.5 Transition ductile-fragile : effet de la température

L’effet de la température sur la rupture fragile et les propriétés qui y sont liées reste un sujet
non résolu complètement. Nous avons vu que la résilience et la ténacité tendent à augmenter
avec la température mais l’effet de cette dernière sur les mécanismes de rupture n’est pas
complètement clarifié. En effet, la température modifie le comportement élastoplastique global
du matériau et donc les niveaux de contraintes et de déformation atteints mais agit aussi au
niveau local sur les conditions de germination et de propagation des microfissures. Lin et al.
(1987) ont récapitulé dans la figure 1.43 quelques phénomènes qui ont lieu avec le changement
de température.

Figure 1.43 – Représentation schématique de l’effet de la température sur le comportement
et l’amorçage du clivage (Mathieu, 2006) basé sur (Lin et al., 1987).
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Dans la zone de transition ductile-fragile, le matériau passe d’un comportement fragile,
statistiquement distribué à un comportement ductile. La forte dispersion des résultats d’essais
dans cette zone est de manière générale attribuée à l’abaissement des niveaux de contraintes
(la limite d’écoulement diminue avec l’augmentation de la température) et une plus grande
mobilité des dislocations (émoussement des fissures plus facile) qui font que le clivage est moins
susceptible d’apparaître. Le matériau s’endommage de manière ductile jusqu’à ce qu’on puisse
trouver les conditions d’une rupture instable par clivage. On observe donc des faciès de rupture
mixte, présentant une déchirure ductile suivie d’un faciès de rupture fragile. Il faut noter que
la déchirure ductile augmente localement la contrainte par rapport à une situation purement
fragile et permet d’échantillonner, avec sa propagation, un volume de matière beaucoup plus
grand (Haušild, Nedbal et al., 2002). À plus haute température, la ductilité devient telle
qu’il n’est plus possible de propager une microfissure et le mode d’endommagement devient
purement ductile. Concernant la contrainte critique de clivage (contrainte critique locale dans
la zone de l’amorçage pour un matériau continu), de nombreux auteurs s’accordent sur la
dépendance de celle-ci envers la température (Hausild, 2002 ; Tanguy, Besson et al.,
2005). Il ne semble y avoir une corrélation entre la température et la nature des sites de
clivage (Tanguy, Besson et al., 2005). Il faut également noter que l’augmentation de la
température d’essai semble avoir pour effet de concentrer les sites d’amorçage vers le centre de
l’éprouvette (Tanguy, Besson et al., 2005 ; Rossoll et al., 2002 ; Mäntylä et al.,
1999). Ce phénomène serait dû à l’avancée de la déchirure ductile qui est plus importante au
centre (“tunneling effet”).

3.4 Effet de la microstructure sur la résistance à la rupture fragile
par clivage transgranulaire

Nous avons pu voir que la microstructure joue un rôle essentiel sur les propriétés à rupture,
nous présentons ici les relations qui existent entre propriétés microstructurales et propriétés
à rupture. Nous utilisons, entre autres, dans les paragraphes qui suivent des études portant
sur la martensite. Cette microstructure étant proche de la bainite inférieure, cela nous permet
d’enrichir l’analyse de la littérature.

3.4.1 Effet du type de microstructure

Hong et al. (2016) étudient l’effet de variations microstructurales sur la résilience, de la
bainite inférieure à la bainite supérieure. Ils observent que les carbures les plus gros (“oversized”)
sont dans tous les cas responsables de l’amorçage. Une taille de grain effective qui diminue
(défini par une désorientation supérieure à 15◦ dans cette étude) entraîne une augmentation de
la déviation des fissures ce qui provoque l’abaissement de la température de transition d’après
les auteurs. La meilleure microstructure est la bainite inférieure grâce à sa structure fine et
sa fine dispersion de carbures. La bainite supérieure est moins bonne du point de vue de la
résilience car elle présente une microstructure plus grossière et des carbures plus massifs. Hong
et al. (2016) mentionnent cependant l’effet particulièrement délétère de carbures allongés.
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S. Kim, S. Y. Kang et al. (2000) observent, en étudiant des zones affectées par la chaleur
d’un acier SA508 (brutes de refroidissement), que l’augmentation de la fraction de martensite
par rapport à la bainite (le type de bainite n’est pas spécifié) permet une augmentation de la
résistance au détriment de la ténacité. Ceci est également observé par (Byoungchul Hwang
et al., 2005). Il faut cependant noter qu’en cas de précipitation de carbures au revenu, ces
derniers semblent piloter la ténacité. Pour Z. Yang et al. (2018), la martensite présente une
densité plus élevée de joints et notamment de joints fortement désorientés, ce qui explique
pourquoi la martensite présente une meilleure résilience (température de transition plus basse
et palier ductile plus élevé).

Caballero et al. (2012) montrent, dans le cas d’un acier bainitique sans cémentite, que
la bainite granulaire présente des propriétés en résilience inférieures à celles d’une bainite dite
“en lattes” (que l’on peut assimiler à de la bainite supérieure ou inférieure). Cela serait dû à
l’affinement de la structure en lattes et à l’absence de composés MA ou des produits de leur
décomposition qui peuvent servir de concentrateurs de contraintes.

Ces observations sur la martensite et la bainite, indiquent donc qu’une augmentation de la
vitesse de refroidissement, qui fait passer la microstructure d’une bainite supérieure ou granulaire
à de la martensite, conduit à une amélioration des propriétés à rupture.

3.4.2 Effet de la désorientation

La distribution de désorientations joue un rôle important, notamment dans la propagation de
la fissure fragile : toute déviation est un obstacle supplémentaire et une énergie supplémentaire
doit être fournie pour que la fissure de clivage puisse continuer sa propagation. De nombreux
auteurs pensent qu’une forte densité de joints fortement désorientés entraîne une température
de transition basse (Byoungchul Hwang et al., 2005 ; Hong et al., 2016). Ghosh et al.
(2013) montre qu’une diminution de la densité de joints faiblement désorientés et de la densité
de dislocations améliore la résilience en augmentant notamment la capacité de la matrice à
absorber de l’énergie, ils ne proposent cependant pas plus d’explications à ce phénomène. X. Li
et al. (2020) étudient l’effet de la distribution de désorientations sur la transition ductile-fragile.
Il ne semble pas y avoir de lien clair entre la distribution de désorientations et la température de
transition. Nous remarquons qu’au vu des distributions de désorientation obtenues, la bainite
supérieure semble avoir une température de transition plus basse que la bainite inférieure, ce
qui est en contradiction avec la majorité des études mentionnées dans ce chapitre. Le protocole
utilisé se base sur des variations de taille de grain austénitique qui ne permet donc pas d’isoler
clairement l’effet de la désorientation.

3.4.3 Effet de la taille de grain austénitique

Nous rappelons en premier lieu que la taille de grain austénitique est contrôlée, au premier
ordre, par la composition chimique et l’austénitisation (température et durée). S. Kim, S. Lee
et al. (2003) ont étudié la relation entre la taille de grain austénitique (définie par la norme

76



3. Rupture fragile transgranulaire par clivage

ASTM E112) et les propriétés à rupture d’un acier de cuve 33. Ils remarquent tout d’abord que
la diminution de la taille de grain austénitique entraîne l’augmentation de la densité de carbures
tout en diminuant leur taille. Plus la taille de grain est petite plus la résistance est élevée. Une
diminution de la taille de grain austénitique fait augmenter l’énergie au palier ductile et diminuer
la température de transition (en résilience) et la température T0 en ténacité. Ils remarquent
par ailleurs que la taille des facettes semble correspondre à une taille de grain définie en EBSD
par une désorientation seuil de 25◦, définition qui se superpose en partie à celle d’un paquet
ou d’un bloc en termes de désorientation. Pour K. H. Lee et al. (2013) 34, la taille de grain
austénitique a peu d’influence sur la température T0. La taille des facettes de clivage est de
l’ordre de la taille de grain austénitique, ce qui pourrait suggérer que ce paramètre a un impact
sur le palier ductile. Tomita et al. (1986) observent également que la diminution de la taille
de grain austénitique permet l’amélioration de la résistance sans grand effet sur la température
de transition.

L’effet de la taille de grain austénitique semble donc être assez clair, cependant il faut noter
qu’elle impacte la taille des éléments de la structure bainitique comme les blocs et les paquets
et nous ne pouvons donc pas conclure avec certitude si cette taille caractéristique est bien à
l’origine des variations observées des propriétés.

3.4.4 Effet de la taille des éléments (paquets et blocs) de la structure bainitique

Les joints, notamment fortement désorientés, servent de barrière à la propagation de la
fissure et au glissement des dislocations, la taille des éléments microstructuraux comme les
paquets a donc un impact sur les propriétés liées à ces phénomènes.

Pour la martensite, Naylor (1979) identifie la largeur de latte et le diamètre du paquet
comme les deux grandeurs qui gouvernent la limite d’élasticité et la température de transition
en résilience. Une diminution de l’une de ces deux grandeurs permet l’amélioration des deux
propriétés. C. Wang et al. (2008) identifient quant à eux la taille de paquet martensitique
comme facteur déterminant.

Pour la bainite supérieure, Naylor et Krahe (1974) remarquent que la diminution de
la taille du paquet permet l’amélioration de la résistance sans impact marqué sur la résilience
(température de transition et palier ductile). Ces résultats sont similaires à ceux de Tomita
et al. (1986) qui observent le même effet pour la taille de paquet. Tomita nuance le propos
concernant la bainite en se basant sur l’analyse fractographique : il semble que le paquet
bainitique pour la bainite inférieure et le bloc pour la bainite supérieure soient respectivement
les entités microstructurales déterminantes dans la propagation de la fissure de clivage. En effet,
les facettes de la bainite supérieure sont plus petites que celles de la bainite inférieure, ce qui
indique une différence de constituant déterminant.

33. Aciers SA508 Gr.3 dont la teneur en Al et N varie pour contrôler la taille de grain austénitique. Coulée
de laboratoire. Traitement thermique : austénitisation à 900 ◦C pendant 1 h suivie d’une trempe à l’eau, 900 ◦C
pendant 1 h puis refroidissement à 20 ◦C ·min−1. Revenu à 660 ◦C pendant 10 h (K = 20.81).

34. Acier de cuve SA508 Gr.3. Traitement thermique : normalisation à 880 ◦C pendant 8 h, austénitisation
variable entre 880 ◦C pendant 6 h et 1000 ◦C suivie d’une trempe à l’air (100-120 ◦C · s−1), revenu à 660 ◦C
pendant 10 h à 50 h (K = 20.81 à K = 22.31), détensionnement à 610 ◦C pendant 30 h.
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3.4.5 Effet des dimensions des constituants secondaires

Il faut noter que les observations qui suivent sont surtout basées sur des corrélations. Les
seuls amorçages clairement identifiés sont les amorçages sur inclusions.

Im, B.-J. Lee et al. (2004) observent une bonne corrélation entre les contraintes critiques de
clivage et l’épaisseur des amas interlattes de cémentite pour une bainite supérieure. K. H. Lee
et al. (2013) notent un abaissement de la taille des carbures a un effet fort sur la température
de transition.

Les carbures allongés (cémentite) sont néfastes pour la résilience (Yan et al., 2017 ; Xie,
Z. Liu, X. Wang et al., 2020), ces auteurs ne mentionnent pas s’il s’agit d’un effet de taille
ou de forme. Pour Im, Oh et al. (2001), la cémentite globulaire et en bâtonnets entre les
lattes semble avoir un effet délétère important sur la résilience tandis qu’une fine dispersion
de carbures M2C permet d’abaisser la température de transition. Dans une autre étude (Im,
B.-J. Lee et al., 2004), ils observent le même effet de la fraction volumique de cémentite sur
la température de transition mais sans que la taille des carbures change. S. Lee et al. (2002)
observent également cet effet négatif de la cémentite. Selon Bowen et al. (1986), la ténacité
et la contrainte critique de clivage sont contrôlées par la distribution de taille des carbures, les
carbures les plus massifs semblent être les plus délétères pour la ténacité. L’évolution de la
contrainte critique (déterminée à l’aide des éléments finis sur éprouvettes de flexion préfissurées)
peut être corrélée avec la taille des carbures via le critère de Griffith pour des tailles de 110 nm

au minimum. Ils n’observent pas de corrélation en dessous de cette taille. W.-J. Yang et al.
(2004) montrent que les carbures les plus gros sont les seuls éléments microstructuraux dont la
taille est cohérente (via le critère de Griffith) avec la contrainte critique de clivage déterminée
par éléments finis.

C. Li et al. (2016) semble montrer que les composés MA, bien qu’ayant un effet renforçant
(augmentation de la résistance), ont un effet négatif sur l’énergie absorbée au palier ductile,
celle-ci augmentant au fur et à mesure de la disparition des composés MA et diminuant dès leur
reformation. Il ne présente hélas pas de preuves suffisantes d’un amorçage sur ces composés.
L’étude sœur (C. W. Li et al., 2016), montre la même chose : la disparition des composés MA
provoque l’augmentation de l’énergie absorbée. Les revenus longs finissent par faire chuter cette
valeur à cause du grossissement des carbures et de la microstructure. Xie, Z. Liu, He et al.
(2020), Lan et al. (2014) et D. Liu et al. (2018) obtiennent des résultats similaires.

3.5 Évolution des propriétés mécaniques en fonction des paramètres
de traitement thermique

Nous présentons ici l’effet des paramètres de traitement thermique, pour les microstructures
bainitiques, sur les propriétés à rupture. Du fait des changements microstructuraux qui s’opèrent
lors du revenu, les propriétés mécaniques évoluent elles aussi. Nous nous limiterons dans ce
paragraphe aux propriétés en traction, en résilience et en ténacité. Bien qu’il existe un lien entre
propriétés en traction et propriétés à rupture, nous nous bornerons dans cette partie à décrire
l’évolution de ces propriétés avec les conditions de revenu, dans le cas des aciers de cuve.
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3.5.1 Évolution des propriétés en traction

L’augmentation de la vitesse de refroidissement, pour les microstructures bainitiques, conduit
à l’augmentation de la limite d’élasticité, de la résistance mécanique et de l’allongement à rupture
(M.-C. Kim, S.-G. Park et al., 2013). L’étude de Byun et al. (1997) confirme cette tendance.
Nous noterons que, bien qu’il s’agisse d’une corrélation reconnue, il ne semble pas exister d’étude
quantitative de cette relation pour les aciers de cuve dans la littérature.

De manière générale, le revenu tend à faire diminuer la résistance du matériau (Rm et Rp) et
sa dureté tandis qu’il tend à augmenter l’allongement à rupture (voir figure 1.44) (de Villiers
et al., 1992 ; Lu et al., 2017 ; C. W. Li et al., 2016 ; Gupta et al., 2022). Par ailleurs C. Li
et al. (2016) observent que les revenus dont la température dépasse 670 ◦C provoquent une
augmentation de la résistance mécanique et de la dureté, une diminution de l’allongement à
rupture et une forte diminution de la limite d’élasticité comme le montre la figure 1.44. Ces
changements sont attribués à la formation d’austénite, dite de réversion, et donc de composés
MA, du fait d’un revenu à une température supérieure la température Ae1 qui vaut environ
660 °C pour les aciers de cuve, ce qui est aussi observé par de Villiers (de Villiers et al.,
1992).
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Figure 1.44 – Évolution de la dureté, de l’allongement à rupture, de la limite d’élasticité,
de la résistance mécanique et de l’énergie absorbée lors d’un test Charpy à -30 °C en fonction
de : (1) la durée du revenu pour un revenu à 650 °C et (2) la température de revenu pour un
maintien durant 5 h. Étude réalisée pour un acier de cuve austénitisé à 900 °C pendant 5 h et
refroidi à 360 °C/h (C. W. Li et al., 2016 ; C. Li et al., 2016).

3.5.2 Évolution des propriétés à rupture

Pour la vitesse de refroidissement, Bocquet et al. (1993) montre que la température de
transition est une fonction décroissante de la vitesse de refroidissement. L’étude de Hong et al.
(2016) sur les variations microstructurales et des propriétés suivant l’épaisseur d’un composant
montre des variations inattendues des transitions. Le minimum de température de transition
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n’est pas atteint au coeur du matériau et le profil de propriétés n’est absolument pas symétrique.
La plupart des auteurs se focalisent sur les énergies absorbées lors d’un essai Charpy.

(Haverkamp et al., 1984 ; C. Li et al., 2016 ; C. W. Li et al., 2016 ; Bocquet et al.,
1993). Dans la plupart des cas le nombre d’éprouvettes utilisées n’est pas mentionné ou trop
faible pour obtenir une bonne idée de la dispersion des essais. Les tendances présentées dans
ce paragraphe sont donc à prendre avec recul car les propriétés à rupture ne sont pas étudiées
dans leur intégralité. La figure 1.44 montre qu’il semble exister un optimum de revenu pour
la résilience qui semble se situer autour d’un revenu à 650 °C pendant environ 6 à 7 h. Un
optimum est également observé par Bocquet et al. (1993). Il faut également noter la dé-
corrélation entre les propriétés en traction et la résilience. Dans la partie (1) de la figure, les
propriétés en traction varient de façon monotone contrairement à la résilience. Ce phénomène
avait également été observé par Haverkamp (Haverkamp et al., 1984). On notera que le
maximum de résilience est observé pour des paramètres de revenu assez proches :

— K = 19.2 pour un refroidissement à 2640 °C/h

— K = 19.9 pour un refroidissement à 3600 °C/h.

L’étude d’Haverkamp montre bien la dépendance de ce maximum avec la vitesse de trempe.
Le croisement avec les résultats de Li semble indiquer que ce maximum augmente avec la
température de trempe.

L’effet du traitement thermique sur les températures de transition ductile-fragile a été peu
étudié (Naylor et Guttmann, 1981 ; de Villiers et al., 1992 ; Bocquet et al., 1993).
De Villiers étudie la variation de la FATT (Fracture Appearance Transition Temperature, ie
50% de rupture ductile) en fonction des paramètres de revenu : la température de transition
augmente avec la durée et la température de revenu. Lee semble obtenir des résultats similaires
pour la FATT tandis que la température de transition T68J diminue fortement entre un revenu
à 630 °C et un revenu à 660 °C pendant 10 h dans le cas d’un acier de type SA508 Gr.4N
(K.-H. Lee et al., 2014). Pour la ténacité la température de référence de la Master Curve T0

augmente avec la température de revenu. (Bocquet et al., 1993) observent que la courbe de
température de transition en fonction du paramètre de revenu présente un mininum.

Un autre aspect de la transition ductile-fragile du matériau est la dispersion des résultats
d’essais dans la zone de transition. Il s’agit d’une caractéristique importante car le faible nombre
d’essais disponible en général peut rendre l’évaluation de la résilience d’autant plus délicate que
la dispersion est importante. Cette caractéristique n’est pas étudiée dans la littérature autre
que l’étude de Marini (2020).

3.6 Modélisation de la rupture fragile : Approches locales, traitements
statistiques

La dispersion des résultats d’essais de ténacité et les mécanismes physiques de rupture
indiquent que la rupture fragile est un mécanisme de nature aléatoire. Il faut trouver les bonnes
conditions d’amorçage dans le matériau et une contrainte suffisante pour amorcer et propager
la rupture fragile. Nous présentons le modèle de Beremin et une de ses extensions, le modèle
MIBF (Microstructure Informed Brittle Fracture).
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3.6.1 Hypothèse du maillon le plus faible

Le modèle de Beremin se base sur l’hypothèse du maillon le plus faible (Beremin, 1983).
Le volume VT de matériau sollicité est décomposé en une partition de n volumes élémentaires

de taille V0. Chaque élément de volume est indépendant des autres, c’est-à-dire que les conditions
de rupture de l’un ne dépendent pas des autres.

Dès que l’un des volumes élémentaires rompt, la rupture se propage à tout le matériau. Soit
Pi la probabilité de rupture du volume élémentaire i et PVT

la probabilité de rupture du volume
total. PVT

est donc égal à la probabilité qu’au moins un volume élémentaire rompe :

Rupture de VT =
n⋃

i=1

Rupture de i =
n⋂

i=1

Survie de i (1.21)

Avec l’indépendance des volumes élémentaires P (
⋂n

i Survie de i) =
∏n

i (1− Pi), on obtient
donc :

PVT
= 1−

n∏

i

(1− Pi) (1.22)

3.6.2 Modèle de Beremin (1983)

Ce modèle considère qu’il existe avec l’avènement de la déformation, plastique, une popu-
lation de microfissures qui n’évolue pas avec la déformation (des corrections ont ensuite été
apportées à cette hypothèse mais nous en présentons ici la version originale). Cela suppose
notamment que le clivage n’est pas contrôlé par la germination. La zone plastique, de volume
Vp, est divisée en volumes V0 élémentaires qui contiennent chacun au moins une microfissure.
La rupture globale du matériau correspond à la rupture d’au moins un des volumes V0 de la
zone plastique PVT

= PVp = Pr. V0 est choisi suffisamment grand pour que l’indépendance entre
les volumes soit justifiée et que l’on puisse trouver une microfissure de taille suffisante. Il doit
être aussi suffisamment petit pour considérer que la contrainte σ est à peu près constante dans
le volume. En général la taille choisie correspond à quelques grains. La densité de probabilité
associée à la distribution des tailles de fissure est appelée pt(a) Dans chaque volume élémentaire
V0, la probabilité de trouver une fissure de taille supérieure ou égale à une longueur a0 vaut :

Pt(a0) = P ((a ≥ a0)) =

∫ +∞

a0

pt(a) da (1.23)

Nous supposons qu’une fissure de taille a0 se propage de manière instable à toute la structure
si le critère de Griffith est vérifié (équation 1.18). Ainsi pour une contrainte donnée σ dans le
volume élémentaire V0 considéré, la probabilité de rupture correspond à la probabilité de trouver
une fissure de taille supérieure ou égale à la taille critique définie par le critère. La probabilité
de rupture d’un volume élémentaire sollicité par une contrainte σ donnée vaut donc :

Pr(V0, σ) = Pr(a0(σ)) =

∫ +∞

a0=
πEγs

2(1−ν2)σ2

pt(a0) da0 (1.24)
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Beremin utilise une densité de probabilité de la forme pt(a) =
α
aβ

(loi puissance) qui diverge
à mesure que la taille de la microfissure tend vers 0, Beremin fait ici l’hypothèse que seules les
plus grosses microfissures sont actives pour amorcer le clivage. Cette loi conduit à :

Pr(V0, σ) =

∫ +∞

a0=
πEγs

2(1−ν2)σ2

α

aβ
da

= σ2(β−1)

(
2α

2(β − 1)

) 2(β−1)
2(β−1)

(
2(1− ν2)

(πEγs)

) 2(β−1)(β−1)
2(β−1)

(1.25)

En posant m = 2(β − 1) et σu = m
√

m
2α

√
πEγs

2(1−ν2)
, nous obtenons :

Pr(V0, σ) =

(
σ

σu

)m

(1.26)

En utilisant l’hypothèse du maillon le plus faible, la probabilité de rupture du volume
global peut se déduire. Soit V0i le i-ème volume élémentaire soumis à une contrainte (supposée
uniforme) σi.

PVT
= 1−

n∏

i

(1− Pr(V0i, σi))

PVT
= 1− exp

(
n∑

i

ln

(
1−

(
σi

σu

)m)) (1.27)

En supposant que la probabilité de rupture d’un volume élémentaire est petite, ln
(
1−

(
σi

σu

)m)
≈

−
(

σi

σu

)m

Pr = 1− exp

(
−

n∑

i

(
σi

σu

)m
)

(1.28)

Soit,

Pr = 1− exp

(
−
∫

Vp

(
σ

σu

)m
dV

V0

)
(1.29)

Pr = 1− exp

(
−
(
σw

σu

)m)
(1.30)

Avec la contrainte de Weibull, σw =
(∫

Vp
σm dV

V0

) 1
m ou σw =

(∑
j

(
σj
1

)mVj

V0

) 1
m . Il s’agit du

moment d’ordre m de la contrainte principale sur la zone plastique.
Le paramètre m caractérise la dispersion de la distribution tandis que σu représente une

contrainte caractéristique du clivage pour le matériau. Si m devient très grand, le clivage a lieu
si σ > σu.

Comme il semble que la contrainte critique de clivage augmente avec la déformation plastique
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(Kaechele et al., 1969), Beremin a proposé d’introduire un effet de cette dernière dans le
calcul de la contrainte de Weibull.

σw =

(∫

Vp

(
σ1 exp−

(ϵpI
k

))m dV

V0

) 1
m

(1.31)

Application du modèle de Beremin dans le cas de la plasticité confinée en pointe
de fissure Le régime de plasticité confinée a lieu quand la taille de la zone plastique est
négligeable devant les dimensions caractéristiques de la structure. Elle correspond, sur une
courbe d’essai de ténacité, au début de l’inflexion. Dans ce cas le champ en pointe de fissure
peut être décrit par le champ “HRR” (Hutchinson, Rice, Rosengren).

σij = σy ∗ gij(θ)f
(

r

K/σy
2

)
(1.32)

En utilisant la contrainte principale de cette relation, nous pouvons définir une expression
de la probabilité de rupture comme suit :

Pr = 1− exp

(
σy

m−4BK4
IcCm,n

σm
u V0

)
(1.33)

Cette équation permet d’illustrer plusieurs effets pris en compte dans le modèle.

— Effet de l’épaisseur K4
IcB = Cte

— Effet de la température KIcσy
m
4
−1 = Cte

— Effet de la vitesse de déformation au travers de la dépendance de σy avec ϵ̇. La vitesse
fait augmenter la limite d’élasticité.

3.6.2.1 Une extension du modèle de Beremin, le modèle MIBF (Forget et al.,
2016)

Afin de mieux prendre en compte le couplage entre l’état de contraintes local et la micro-
structure, notamment dans les cas où le matériau présente des hétérogénéités microstructurales
causées par des ségrégations, le modèle dit MIBF (“Microstructure Informed Brittle Fracture”)
a été développé.

Ce modèle ajoute à la distribution de microfissures du modèle de Beremin une distribution
de contraintes causées par les incompatibilités de déformation des cristaux entre eux. En effet,
chaque cristal a une orientation donnée et les systèmes de glissement ainsi orientés ne sont pas
forcément compatibles avec ceux des cristaux voisins. En reprenant les notations du modèle de
Beremin, un volume élémentaire V0 est sollicité par une contrainte moyenne Σ(P ), P étant le
chargement appliqué à l’ensemble de la structure. Cependant, plutôt que de considérer que Σ

est homogène sur le volume V0, il faut considérer que la contrainte locale au sein du volume, σ,
est distribuée autour de Σ suivant une fonction de répartition Pσ[Σ].

Nous reprenons alors les hypothèses du modèle de Beremin : au début de la déformation
plastique, il existe une population de microfissures, de taille distribuée, suivant la fonction
de répartition Pt. La propagation instable d’une fissure de taille a a lieu si la contrainte est
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suffisamment élevée, c’est-à-dire supérieure à la contrainte critique définie par le critère de
Griffith pour cette taille de microfissure.

Pr(fissure,Σ) = P (∪r((a = r) ∩ (σ(Σ) ≥ σc))) (1.34)

Or, ∀r1 ̸= r2, P ((a = r1) ∩ (a = r2)) = 0, nous obtenons donc :

Pr(fissure,Σ) =

∫ +∞

0

dPt(r)

dr
Pσ[Σ](σ ≥ σc(r)) dr (1.35)

Le modèle considère que la population de microfissures a pour origine les carbures. Les
carbures se rompent lors de l’endommagement et forment une population de microfissures dont
la distribution correspond à la distribution de taille des carbures.

Dans le volume élémentaire V0, on estime qu’il y a ncV0 carbures, nc étant la densité
volumique de carbures. Si un carbure rompt, l’ensemble du volume rompt, il s’agit donc d’une
hypothèse de maillon le plus faible et on peut écrire :

1− Pr(V0,Σ) = (1− Pr(carbure,Σ))
ncV0 (1.36)

Le volume de la zone plastique est subdivisé en volumes élémentaires V0 et si l’un des volumes
élémentaires rompt, tout le volume rompt. Nous pouvons utiliser une deuxième fois l’hypothèse
du maillon le plus faible.

Pr(Vp, P ) = 1− exp

(∫

Vp

ln

(
(1− Pr(carbure,Σ(P )))ncV0

dV

V0

))

Pr(Vp, P ) = 1− exp

(∫

Vp

ln

(
(1−

∫ +∞

0

dPt(r)

dr
Pσ[Σ(P )](σ ≥ σc(r)) dr)

ncV0 dV

V0

)) (1.37)

La fonction de répartition de la contrainte au sein du volume, utilisée dans Forget et al.
(2016), est une distribution de Weibull basée sur des calculs éléments finis sur des agrégats
bainitiques (Vincent, Libert et al., 2010 ; Vincent, Gelebart et al., 2011 ; Libert
et al., 2011)

Pσ[Σ](σ ≥ σf ) = exp

(
−
(

σf

khΣI

)mh
)

(1.38)

La distribution des tailles de carbures utilisée est celle proposée par S. Lee et al. (2002)
qui consiste en une distribution de Weibull à trois paramètres αr, βr et γr.

Pt(r ≥ r0) = 1− exp

(
−
(
2r0 − γr

βr

)αr
)

(1.39)

Il n’y a finalement qu’une seule variable d’ajustement dans le modèle : l’énergie de surface
effective du critère de Griffith. Par apport des résultats expérimentaux (distribution expéri-
mentale de taille de carbures) et de simulation (calculs d’agrégats), le modèle se dégage du
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problème de la non-unicité des résultats optimaux du modèle de Beremin (Gao et al., 1998).
La dépendance envers la température, bien que non explicitée se retrouve dans la variation du
comportement élastoplastique donc dans le calcul d’agrégat.
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Dans ce chapitre, nous avons présenté les microstructures qu’on peut obtenir à la
suite du traitement thermique de qualité. Elles sont caractérisées par leur grande
variété, notamment pour la bainite, qui est la microstructure centrale de notre
étude. Celle-ci est une structure multi-échelle complexe comportant une grande
diversité de constituants secondaires. Nous la classifierons en trois grandes catégo-
ries : bainite granulaire, supérieure et inférieure. Nous avons pu également aborder
l’effet du revenu sur la bainite. Il en ressort certaines lacunes de la littérature,
notamment sur la séquence de précipitation précise. La cémentite et les Mo2C ont
été caractérisés mais les autres phases n’ont été observés que de manière anecdo-
tique. Les composés MA, qui ont un fort impact dans les matériaux de soudage,
ont ici disparu après revenu.
Du point de vue des propriétés à rupture, nous avons mis en exergue les difficul-
tés liées à la caractérisation des propriétés à rupture intrinsèques du matériau.
Il nous faut donc nous interroger sur les mécanismes physiques de la rupture,
dans le contexte de l’Approche Locale, pour lier microstructure et rupture. Le
clivage transgranulaire est le mode de rupture des matériaux de cette étude et
nous en avons présenté les mécanismes et les paramètres d’influence. Nous avons
notamment vu que l’amorçage du clivage était un sujet pertinent encore ouvert
pour mieux comprendre la rupture fragile des aciers de cuve. Le rôle des particules
fragile de secondes phases pourrait être précisé et relié à la microstructure et aux
propriétés mécanique globales.
Nous allons à présent nous consacrer à la caractérisation des matériaux de l’étude.

Conclusions
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Chapitre 2
Caractérisation de l’état à réception,
détermination et réalisation du plan de
traitement thermique

Notre objectif est de relier microstructure, paramètres de traitement thermique et
propriétés à rupture. Pour cela nous allons simuler le traitement thermique subi
par le matériau en différents points de l’épaisseur d’un gros forgé. Nous disposons
d’un matériau issu d’une production industrielle qu’il nous est souhaitable de
caractériser (microstructuralement et mécaniquement) et traiter thermiquement
afin d’obtenir les microstructures typiques de celles obtenues lors du traitement
thermique de qualité (TTQ). L’homogénéité du matériau d’étude est cruciale afin
de bien isoler les effets de la microstructure et du traitement thermique. Dans ce
chapitre, nous allons donc caractériser l’état à réception du matériau d’un point de
vue mécanique et microstructural. Puis nous étudierons ses évolutions microstruc-
turales lors d’un refroidissement de type TTQ afin de déterminer les vitesses de
refroidissement de l’étude à utiliser. Enfin nous présenterons les matériaux bruts
de refroidissement obtenus et la réalisation des revenus.

Objectifs
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1 Origine du matériau

Nous rappelons dans cette partie l’origine du matériau d’étude et son processus
d’élaboration. Nous définissons également le repère des directions de forgeage qui
sera utilisé tout au long de l’étude.

Objectifs de la section

Matériau concerné : Matériau dans l’état à réception

Le matériau de l’étude est un acier de type 18MND5 selon le code RCC −M (équivalent
au A508 Cl.3 de la norme ASTM) dont la famille (16MND5, 18MND5 et 20MND5) est utilisée
pour les composants lourds du circuit primaire principal des Réacteurs à Eau sous Pression
(REP) comme la cuve, les générateurs de vapeur, le pressuriseur. . .

Nous disposons d’un coupon issu de la couronne de recette d’une virole basse de Générateur
de Vapeur (GV) (figure 2.1). Cette couronne, située en pied de lingot, est prélevée au-dessus
de la sur-longueur servant d’écran thermique pour la trempe. La virole d’origine a été forgée à
partir d’un lingot creux (diamètre extérieur de 3500mm et diamètre intérieur 1300mm avant
forgeage pour une épaisseur de 265mm après forgeage). Ce type de lingot permet de réduire
considérablement les hétérogénéités chimiques. L’usinage de l’ébauche amincit la pièce à 175mm

en tête et à 133mm en pied.

TL

L

Couronne de
recette basse

Coupon d'étude

Axe de la virole

Repère radial des
directions de
forgeage

Couronne de
recette haute

TC

Virole

Figure 2.1 – Schéma de la position du coupon d’étude au sein de la virole. Le repère des
directions de la dernière opération de forgeage est également indiqué.

Le processus de transformation du matériau dont nous disposons comprend notamment les
étapes suivantes :

1. Coulée du lingot creux.
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Chapitre 2. Caractérisation de l’état à réception, détermination et réalisation du plan de
traitement thermique

2. Traitements thermomécaniques intermédiaires qui permettent, entre autres, d’effacer la
structure de solidification (grains et retassures), d’homogénéiser en partie la composition
chimique et de mettre en forme le matériau.

3. La dernière opération de forgeage est un bigornage dont le schéma de la figure 2.1 donne
les directions de forgeage associées.

— Le sens long, noté L, correspond à la direction d’allongement maximum du matériau
lors du forgeage et, dans notre cas, à la direction circonférentielle de la virole.

— Le sens travers-court, noté TC, correspond à la direction de réduction de dimension
et donc ici à la direction radiale suivant l’épaisseur de la virole.

— Le sens travers-long, noté TL, correspond à la direction perpendiculaire au sens long
et, dans notre cas, à la direction de l’axe de révolution de la virole. Les dimensions
de la pièce changent peu suivant cette direction durant le bigornage.

4. Traitement Thermique de Précaution (TTP ). Ce traitement est appliqué principalement
pour éliminer dans le matériau de l’hydrogène résiduel (<0,8 ppm). Le passage de l’étape
précédente à cette étape se fait sans faire descendre le matériau à température ambiante
afin d’éviter la formation de défauts (Défauts Dus à l’Hydrogène “DDH” ou “flocons”).

5. Traitement Thermique de Qualité (TTQ) qui donne au matériau la microstructure et les
propriétés mécaniques désirées.

La virole sera ensuite soudée pour former le composant et revêtue d’acier austénitique pour
prévenir la corrosion en eau primaire. Le matériau subit ensuite un Traitement Thermique de
Détensionnement Simulé (TTD) qui consiste en un maintien à 610 ◦C durant une quinzaine
d’heures environ. Il est connu que le TTD modifie les propriétés mécaniques de l’acier et ajoute
un degré de complexité dans l’évolution microstructurale. Dans cette étude, nous nous limiterons
au lien entre les paramètres du TTQ et les propriétés à rupture. L’effet du TTD ne sera donc
pas étudié ici.

À la suite du TTQ, vingt-quatre plaques ont été prélevées sur le coupon d’étude. La figure 2.3
en présente le plan de prélèvement. Par ailleurs, nous parlerons de “peau intérieure” pour désigner
la surface intérieure de la virole et de “peau extérieure” pour désigner la surface extérieure. De
manière générale, lors du tracé d’une grandeur en fonction de la position dans l’épaisseur, la
référence choisie est la peau intérieure. Le quart-épaisseur est donc la position à équidistance de
la peau intérieure et de la mi-épaisseur et le trois-quarts épaisseur désigne la position équidistante
de la mi-épaisseur et de la peau extérieure.
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1. Origine du matériau

Figure 2.2 – Photo du coupon d’étude. Communication Framatome
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Figure 2.3 – Schéma du plan de prélèvement des plaques d’étude sur le coupon.

Afin de simuler le parcours thermique réel dans l’épaisseur d’un gros forgé, ces plaques vont
subir un nouveau TTQ dont la vitesse de refroidissement sera celle obtenue en différents points
de l’épaisseur d’un composant virtuel. La caractérisation du matériau à l’état de réception nous
permet de définir le point de départ de cette étude et principalement l’homogénéité du matériau.
Celle-ci portant sur les hétérogénéités microstructurales causée par le gradient de refroidissement,
il faut s’assurer que le matériau présente des niveaux d’hétérogénéités négligeables en dehors
de celles-ci.
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Chapitre 2. Caractérisation de l’état à réception, détermination et réalisation du plan de
traitement thermique

Le matériau d’étude est un acier de type 18–20MND5 issu d’une virole basse de
générateur de vapeur. La dernière étape du processus industriel subi par le matériau
est le TTQ. Il nous faut tout d’abord caractériser cet état dit “à réception” afin
de connaître les propriétés de référence et de s’assurer de l’homogénéité de la
matière d’étude. Vingt-quatre plaques seront ensuite usinées à partir de la matière
disponible. Ces plaques subiront un nouveau TTQ tel qu’il est en différentes
positions dans l’épaisseur des pièces réelles. Nous définirons les paramètres de ces
traitements pour chaque plaque et ces dernières seront ensuite caractérisées (dans
les chapitres suivants) afin de pouvoir relier propriétés à rupture et variations des
paramètres du TTQ.

Conclusions de la section
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2. Caractérisation métallurgique du matériau à réception

2 Caractérisation métallurgique du matériau à réception

Afin de pouvoir étudier le matériau traité thermiquement, nous devons caractériser
le matériau à l’état de réception. Il s’agit d’en déterminer la chimie, la dureté et
la microstructure. Nous devons également évaluer l’homogénéité du matériau afin
de nous assurer que l’étude des traitements thermiques est bien faite à partir des
mêmes caractéristiques de départ pour tous les traitements.

Objectifs de la section

Matériau concerné : Matériau dans l’état à réception

2.1 Composition chimique et dureté du matériau

Pour correctement déterminer la composition chimique des aciers de cuve, il est important
de bien différencier les différentes échelles de variations possibles de la composition au sein
du matériau. Dans notre cas d’étude, nous étudierons la composition chimique à l’échelle
macroscopique et à l’échelle de la microstructure métallurgique c’est-à-dire la centaine de
micromètres. La mesure de la dureté sera également utilisée car elle permet de facilement
appréhender les variations de propriétés (microstructurales et mécaniques) du matériau.

2.1.1 Variations à l’échelle macroscopique

Une série de cinq analyses chimiques a été réalisée afin de déterminer la composition chi-
mique à l’échelle macroscopique (1 cm3) et pour évaluer ses variations suivant la position dans
l’épaisseur de la virole (le long de la direction TC de forgeage). Les mesures ont été faites par
spectrométrie d’émission optique (SEO) à l’exception du dosage du soufre et du carbone où la
technique de combustion à détection infrarouge (CIR) a été utilisée.

Le tableau 2.1 donne la composition moyenne obtenue et les spécifications du code RCC−M

(2017, tableau 1). Toutes les teneurs répondent aux spécifications à l’exception de la teneur en
nickel qui est très légèrement supérieure à la teneur maximale requise. Les teneurs en soufre et
phosphore sont très faibles, ce qui augure, en ce qui concerne le soufre, d’une faible quantité
d’inclusions ou de taille réduite et, en ce qui concerne le phosphore, une bonne résistance au
vieillissement en service.

Les variations de la composition suivant l’épaisseur de la virole sont représentées sur la
figure 2.4. La composition du matériau est très homogène et les plaques pourront donc être pré-
levées en tout point de l’épaisseur sans que les compositions soient significativement différentes.
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traitement thermique

Élément Spécification Teneur (% massique)

C <0.220 0,200

Mn 1.15–1.60 1,44

Ni 0.50–0.85 0,89

Mo 0.43–0.57 0,47

Si 0.10–0.30 0,18

Cr <0.25 0,147

P <0.02 0,005

S <0.012 0,0012

Al <0.04 < 0,01

Cu <0.2 0,072

Table 2.1 – Composition chimique de l’acier étudié et spécifications de la composition
chimique du code RCC−M (2017, tableau, M 2112 16MND5, viroles non soumises à l’irradiation,
spécifications sur pièces).
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Figure 2.4 – Variations de la composition chimique suivant la direction TC (le long de
l’épaisseur) de la virole. L’échelle des ordonnées a subi une transformation x− >

√
x afin que

tous les éléments soient bien lisibles sur le graphique.

La dureté a été également évaluée à l’échelle macroscopique, le tableau 2.2 en donne les
statistiques descriptives. Les valeurs obtenues sont typiques d’une structure bainitique revenue.
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2. Caractérisation métallurgique du matériau à réception

Moyenne (HV0.2) Médiane (HV0.2) Écart-type (HV0.2) Nombre de valeurs

224 222 17 2168

Table 2.2 – Statistiques descriptives de la dureté du matériau à réception.

Cependant, contrairement à la composition chimique, la dureté varie de manière significative
à l’échelle macroscopique. La figure 2.5 donne les variations de la distribution de dureté (pour
des intervalles de 12mm environ) en fonction de la position dans l’épaisseur de la virole : la
mi-épaisseur est moins dure que la peau, alors que la chimie du matériau est homogène. Il
s’agit donc d’un effet de trempe. Le gradient de vitesse de refroidissement qui se forme suivant
l’épaisseur lors de la trempe est à l’origine de ce profil de dureté. La peau est refroidie plus
rapidement que la mi-épaisseur et est donc plus dure. L’asymétrie des distributions de dureté
semble également augmenter au fur et à mesure que l’on s’éloigne de la peau. Ces distributions
présentent une forte densité de points à dureté faible tout en conservant une certaine proportion
de points à dureté élevée, contrairement aux distributions en peaux qui sont beaucoup plus
symétriques sans présenter de fraction significative de valeurs faibles.
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Figure 2.5 – Évolution de la distribution de dureté en fonction de la position dans
l’épaisseur de la virole (distance à la peau intérieure). Le code couleur représente les vitesses
de refroidissement (de manière schématique) : les peaux en bleu sont refroidies rapidement
contrairement à la mi-épaisseur en rouge. Chaque forme est une représentation de la distribution
avec l’estimation de la densité par noyau. Les points représentent la valeur moyenne de chaque
distribution et les barres verticales représentent l’écart-type de part et d’autre de la moyenne. Les
coupures des distributions correspondent aux valeurs minimales et maximales de la distribution.
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2.1.2 Variations de la composition à l’échelle microstructurale

L’attaque Nital révèle des bandes allongées de couleur sombre qui indiquent la présence
de ségrégations chimiques (à la mi-épaisseur sur la figure 2.6 et près de la peau extérieure sur
la figure 2.7). La distance caractéristique entre zones ségrégées dans la direction TC est de
l’ordre de 200µm. Ces figures montrent par ailleurs la bonne capacité des cartographies de
dureté à révéler les ségrégations chimiques. Les cartographies expliquent également l’asymétrie
des distributions observées sur la figure 2.5. Les zones dures sont beaucoup plus marquées à
cœur, d’où un étalement des distributions vers les hautes duretés. Les zones dures sont peu
marquées en peaux donc la distribution est symétrique. Au vu de la figure 2.5, les ségrégations
apparaissent très vite dès que l’on s’éloigne des peaux. Les plaques qui sont prélevées dans le
coupon suivant le schéma de la figure 2.3 présentent donc à peu près le même état initial du
point de vue des hétérogénéités. Nous noterons que les valeurs de dureté obtenues sont similaires
à celle trouvées dans la littérature (Barcelo et al., 2018 ; C. W. Li et al., 2016 ; C. Li et al.,
2016).

Les variations de composition chimique locale ont été estimées par microsonde de Castaing
et nous en donnons les résultats sur la figure 2.8. Les variations de teneur en éléments de
substitution (notamment Mn, Ni et Mo) varient dans le même sens. Il semble que la teneur en
nickel ait été systématiquement sous-estimée par rapport à la teneur en nickel mesurée par les
analyses chimiques. D’après ces résultats la teneur en nickel serait conforme aux spécifications
données dans le tableau 2.1.
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Figure 2.6 – Micrographie optique du matériau attaqué au Nital et cartographie de dureté
associée à la mi-épaisseur de la virole.
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Figure 2.7 – Micrographie optique du matériau attaqué au Nital et cartographie de dureté
associée pour la peau extérieure de la virole.
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Figure 2.8 – Variations locales de la teneur massique des principaux éléments d’alliage
en différents points de l’épaisseur de la virole. La longueur du profil a été choisie de manière à
rencontrer au moins une ségrégation.

L’étude de la figure 2.8 nous donne les variations typiques de la composition chimique et
nous définissons ici des compositions “types”. Étant donné qu’il est difficile d’évaluer la teneur
en carbone avec cette technique, celle-ci est fixée à 0,2%.

— La composition nominale, Cmp0 qui est la composition donnée par le tableau 2.1.

— La composition dans les zones ségrégées positivement, CmpS+

— La composition dans les zones ségrégées négativement CmpS−
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Élément Cmp0 CmpS+ CmpS−

C 0,2 0,2 0,2

Mn 1,44 1,55 1,30

Ni 0,89 1,06 0,73

Mo 0,47 0,55 0,43

Si 0,18 0,18 0,18

Cr 0,15 0,15 0,15

P 0,005 0,005 0,005

S 0,0012 0,0012 0,0012

Al <0,01 <0,01 <0,01

Cu 0,072 0,072 0,072

Table 2.3 – Compositions chimiques types du matériau

2.2 Caractérisation microstructurale

Au vu des variations de dureté et de coloration à l’attaque Nital, la microstructure du
matériau a été étudiée pour différentes positions dans l’épaisseur, dans les zones ségrégées
positivement et négativement. Nous rappelons que la mi-épaisseur du matériau présente des
ségrégations marquées en dureté contrairement aux peaux.

La figure 2.9 présente la microstructure à la mi-épaisseur de la virole qui évolue d’une zone
non ségrégée à gauche à une zone ségrégée à droite. La microstructure de zone ségrégée se
retrouve par ailleurs au niveau des peaux (voir figure 2.10). Mais comme le laissaient penser
les cartographies de dureté, les zones ségrégées ne sont pas décelables du point de vue de la
microstructure en peaux. La figure 2.11 présente la microstructure à mi-épaisseur en zone non
ségrégée plus en détail.

Il existe donc deux archétypes microstructuraux dans le matériau. Au cœur du matériau
dans les zones non ségrégées, la microstructure est plus grossière et les carbures sont de tailles
plus importantes et plus localisés en amas. Les paquets bainitiques sont très visibles. Morpholo-
giquement, la microstructure est proche d’une bainite supérieure ou granulaire. Près de la peau
du matériau ou en zone ségrégée, les carbures sont beaucoup plus fins et répartis de manière
plus homogène. Cette microstructure rappelle plutôt la bainite inférieure. Dans les deux cas, la
microstructure est bainitique. L’épaisseur de la virole d’étude étant de 135mm, les vitesses de
refroidissement obtenues ne permettent pas d’obtenir de ferrite proeutectoïde comme le montre
la simulation simple faite par Depinoy (2015).
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Figure 2.9 – Microstructure à la mi-épaisseur de la virole. La transition d’une zone non
ségrégée à une zone ségrégée est clairement visible de gauche à droite.

2 µm

Figure 2.10 – Microstructure en peau de la virole à deux grandissements différents.
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Figure 2.11 – Microstructure au cœur de la virole en zone non ségrégée. Un ancien grain
austénitique est entouré (approximativement) en rouge et un paquet bainitique (morphologique)
en vert.

À l’échelle macroscopique, la composition chimique du matériau est homogène
et conforme aux spécifications d’un acier de type 16–20MND5. L’homogénéité
ne se retrouve pas au niveau des mesures de la dureté qui présentent un profil
dans l’épaisseur, maximum en peaux et minimum à la mi-épaisseur, typique du
refroidissement d’une pièce épaisse. La forme de la distribution de la dureté change
également suivant la position dans l’épaisseur, devenant asymétrique à mesure que
l’on s’approche de la mi-épaisseur. Cela est dû à un certain niveau d’hétérogénéités
à l’échelle mésoscopique. En effet, des ségrégations chimiques (de taille caracté-
ristique 200 µm suivant la direction TC) sont présentes dès que l’on s’éloigne des
peaux et se traduisent par des variations significatives de dureté et de microstruc-
tures. Néanmoins, la zone dépourvue de ségrégations restant petite, les plaques
prélevées dans le coupon devraient présenter, avant traitement thermique, la même
chimie, les mêmes microstructures bainitiques (inférieure, supérieure et granulaire
du point de vue de la morphologie) et environ le même niveau d’hétérogénéités.

Conclusions de la section
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3 Analyse de la population d’inclusions du matériau à ré-
ception

Matériau concerné : Matériau dans l’état à réception

Nous avons pu voir au chapitre 1 que les inclusions peuvent jouer un rôle important
dans la rupture fragile. Certaines d’entre elles, MnS, TiN et AlO3, peuvent servir
de site d’amorçage. Les modèles d’Approche Locale relient notamment leur taille
avec la contrainte critique de clivage. Par ailleurs, la densité surfacique d’inclusions
est également importante : il faut en effet qu’une inclusion de taille suffisante se
trouve dans la zone de forte contrainte pour amorcer la rupture : les essais de rup-
ture dans le domaine fragile peuvent se voir comme l’échantillonnage d’un volume
et d’une certaine gamme de tailles critiques (augmentation de la contrainte locale,
donc diminution de la taille critique, et de la taille zone plastique ou propagation
de la déchirure ductile dans la transition et donc déplacement de la “process zone”)
jusqu’à trouver un initiateur. Afin de déterminer la densité surfacique d’inclusions
ainsi que leur distribution de taille, une analyse inclusionnaire a été menée.

Objectifs de la section

Les inclusions non métalliques se forment principalement lors de la solidification du lingot
(oxydes) et en toute fin de solidification ou à l’état solide à haute température (sulfures et
carbo-nitrures). Notre étude se plaçant dans un domaine de température (pour le traitement
thermique) compris entre 880 ◦C et 610 ◦C, nous pouvons considérer que les inclusions n’évoluent
pas au cours des traitements thermiques de l’étude et nous pouvons donc nous restreindre à les
étudier uniquement sur le matériau à réception.

La méthodologie d’analyse est la suivante : une zone, hors des zones de peaux, dans le plan
L−TC, (images non jointives avec un grandissement de x977) de 1,17mm×3,79mm = 4,43mm2

a été scannée à l’aide d’un MEB FEG (FEI Nova NanoSEM 450). Pour chaque zone, des images
en rétrodiffusés ont été prises. Ces images ont été ensuite traitées et binarisées. À chaque
particule ainsi identifiée, un pointé EDX a été réalisé. La taille d’un pixel correspond à 65 nm

pour des images de 1996× 1497 pixels. Le tableau 2.4 récapitule les principales caractéristiques
et résultats de cette analyse.

Nombre d’ob-
servations

Surface
d’étude
(mm2)

Nombre
d’inclusions
observées

Densité
surfacique
(mm−2)

Taille
moyenne

(µm)

Écart-type
(µm)

39×12
images

4.43 594 134 0.68 0.37

Table 2.4 – Caractéristiques et résultats principaux de l’analyse inclusionnaire

La densité surfacique (ni) nous donne une approximation de la distance inter-inclusions (di)
de :
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di =
2√
πni

= 97µm

La figure donne la distribution de taille (en diamètre équivalent) des inclusions détectées.
Nous noterons notamment que la plupart (90%) des inclusions ont une taille inférieure à 1 µm.
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Figure 2.12 – Fonction de répartition expérimentale de la taille des inclusions.

Stéphane Renevey (1998) a mené une analyse inclusionnaire approfondie d’un matériau
similaire. Nous observons les différences suivantes :

— La densité surfacique d’inclusions est très élevée par rapport à celle observée par Renevey
(130 inclusions/mm2 contre une vingtaine).

— La taille moyenne des inclusions est très inférieure à celles observées par Renevey dont la
taille moyenne se situe autour de 10 µm.

Ces différences sont dues, entre autres, à la différence de teneur en soufre, 0,008% contre
0,0012% (en masse) pour le matériau d’étude.

Nous disposons des données des spectres EDX et notamment de la hauteur des pics pour les
éléments chimiques d’intérêt comme l’aluminium, le manganèse et le titane. Une classification,
basée sur un partitionnement en k-moyennes, est proposée ici. Il est en effet délicat de proposer
une liste de critères complète prenant en compte les inclusions simples et les amas d’inclusions
(distinctes et mixtes) (où tracer la limite ?). La figure suivante 2.13 donne la teneur moyenne
des éléments chimiques d’intérêt pour les différentes classes obtenues.
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Figure 2.13 – Teneur moyenne en manganèse, aluminium, titane, soufre pour chaque
classe. Pourcentage massique.

Nous pouvons alors attribuer à chaque classe l’inclusion correspondante en se basant sur
la composition moyenne de chacune d’entre elles. Le tableau 2.5 donne les caractéristiques de
chaque classe.

— La majorité des particules sont très certainement des erreurs de binarisation liée aux
variations de contraste cristallin de certains grains. En effet, leur composition type pour
les éléments d’intérêt correspond à la moyenne du matériau. La très petite taille de ces
particules (voir figure 2.14) est un autre indice qui va dans ce sens.

— Les inclusions de MnS sont ensuite les plus nombreuses.

— Les inclusions de TiN sont un peu moins nombreuses. Elles présentent une distribution
de taille très similaire à celle des MnS (voir figure 2.14). Ces inclusions présentent des
tailles faibles, comprises entre 300 nm et 1 µm.

— Enfin, nous avons pu identifier quelques oxydes. L’étude de la répartition des teneurs en
magnésium, calcium et manganèse montre que ces teneurs sont très fortement corrélées.
Ainsi la teneur en aluminium reflète la teneur en éléments de calmage et donc est reliée
aux oxydes. Ces inclusions sont beaucoup plus grosses que les deux autres types comme
on le voit sur la figure 2.14. Nous remarquons que la teneur en soufre semble plus élevée
que pour les erreurs de binarisation et les TiN , ce qui semble indiquer que ces particules
sont très certainement combinées avec des MnS.
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Classe
Nombre

d’inclusions
observées

Densité
surfacique
(mm−2)

Taille moyenne
(µm)

Écart-type (µm)

Erreur 2298 519 0.32 0.23
MnS 449 101 0.67 0.20
TiN 123 28 0.55 0.22
Oxydes 22 5 2.12 0.93

Table 2.5 – Caractéristique et résultats principaux de l’analyse inclusionnaire.
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Figure 2.14 – Fonctions de répartition expérimentale de la distribution du diamètre
équivalent des particules détectées par classe.

La figure 2.15 représente les inclusions détectées sur la surface d’étude. Les inclusions de
TiN présentent des alignements qui ne sont pas sans rappeler les ségrégations observées sur
les cartographies de dureté à la figure 2.5. Les MnS semblent, quant à eux, être répartis de
manière plus homogène.
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Figure 2.15 – Répartition des inclusions sur la surface étudiée. La grille représente la
dimension des images prises. La cartographie fait 3,79mm de long et 1,17mm de haut.

L’analyse inclusionnaire sur le matériau à réception a permis de quantifier la
densité surfacique des inclusions ainsi que leurs distributions de taille. Le matériau
présente une faible densité d’oxydes d’une taille moyenne d’environ 2 µm. Les
inclusions de MnS et de TiN sont beaucoup plus présentes et ont des tailles
similaires sub-microniques. L’étude de la répartition spatiale montre que les TiN
s’organisent en amas allongés dans la direction L tandis que les MnS sont répartis
de manière plus isotrope.

Conclusions de la section
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4 Caractérisation des propriétés mécaniques et à rupture
du matériau à réception

Nous avons pu voir que le matériau présentait des niveaux d’hétérogénéités accep-
tables pour notre étude. Nous allons à présent déterminer les propriétés mécaniques,
en traction et en résilience, de ce même matériau. Cela nous permettra notamment
de replacer ce matériau par rapport aux spécifications usuelles et à la littérature
et ainsi appuyer les résultats obtenus à la fois d’un point de vue industriel mais
aussi en regard des études faites par le passé. Ces valeurs serviront également de
point de comparaison pour les propriétés des plaques après traitement thermique.

Objectifs de la section

Matériau concerné : Matériau dans l’état à réception

4.1 Détermination des propriétés en traction du matériau à réception

Seize éprouvettes de traction axisymétriques de diamètre 3 mm en zone utile ont été prélevées
suivant la direction TL au trois-quarts épaisseur à partir de la peau intérieure. Le plan des
éprouvettes et la méthode expérimentale commune à tous les essais de traction sont décrits
en annexe 4. Ces éprouvettes ont été testées à des températures allant de −120 ◦C à 300 ◦C à
raison de deux essais par température afin de déterminer la dépendance en température des
propriétés en traction. Le tableau 2.6 récapitule les résultats d’essais obtenus. Les valeurs sont
cohérentes avec celles que l’on peut trouver dans la littérature, comme dans l’étude de Kim,
Lee et al. (2003) et Kim, Hwang et al. (2003), la thèse de Stéphane Renevey (1998) ou
l’étude de Suzuki et al. (2001).

T (◦C) ReH (MPa) Rp0.2 (MPa) ReL (MPa) Rm (MPa) Ah Ar Z

−120 665 655 648 800 0,13 0,27 0,70

−90 593 570 567 726 0,11 0,22 0,73

−60 552 537 536 695 0,10 0,24 0,75

−30 547 530 526 682 0,10 0,22 0,74

0 507 503 501 646 0,10 0,25 0,77

20 500 497 494 633 0,09 0,22 0,76

100 N/A 468 N/A 587 0,07 0,19 0,77

300 N/A 399 N/A 602 0,06 0,21 0,76

Table 2.6 – Propriétés en traction uniaxiale du matériau à réception à différentes tempé-
ratures. Il n’y a pas de palier de Lüders à 100 ◦C et 300 ◦C.

Bien que les directions d’essai soient différentes, nous rappelons que le code RCC − M

spécifie que, dans la direction de forgeage L et à température ambiante, la limite d’élasticité
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soit supérieure à 400MPa, la résistance mécanique soit comprise entre 550MPa et 670MPa et
que l’allongement à rupture soit supérieur à 20% (2017, tableau 2).

La figure 2.16 et la figure 2.17 donnent les variations des propriétés mécaniques en fonction
de la température. La limite d’élasticité et la résistance mécanique peuvent être ajustées en
fonction de la température suivant la relation 4.1. Cette relation est couramment utilisée pour,
entre autres, définir une dépendance en température de la résistance dans les simulations par
éléments finis, pour déterminer les valeurs de limite d’élasticité à n’importe quelle température
pour les essais de ténacité (Ren et al., 2020 ; E28 Committee, 2023 ; Moattari et al.,
2016 ; Wallin, 2002).

R(T )[MPa] = a[MPa] + b[MPa] exp(−T [◦C]

c[℃]
) (2.1)

En ajustant cette relation avec les résultats expérimentaux, nous trouvons :

Rp0.2(T ) = 453 + 45 exp(− T

83
) MPa

Rm(T ) = 584 + 61 exp(− T

95
) MPa

(2.2)

Nous avons ajusté ici la valeur de Rp0.2 pour la limite d’élasticité. L’étude des courbes
expérimentales montre que les valeurs de Rp0.2 sont toujours très proches des valeurs de ReL.
Plus de détails sont donnés en annexe 4. Ces résultats sont cohérents (en ordre de grandeur)
avec ceux trouvés dans des études pour des matériaux similaires (S. Renevey et al., 1996 ;
Yankova et al., 2022 ; Amzil, 2021 ; Ren et al., 2020). Il faut toutefois noter que l’ajout
d’essais à plus basse température aura tendance à augmenter considérablement la valeur du
paramètre b, comme dans l’étude de Kim, Hwang et al. (2003). Les valeurs à 300 ◦C ne sont
pas incluses dans l’ajustement car nous pouvons observer une légère élévation des propriétés à
ces températures-là comme le montre l’étude de Suzuki et al. (2001) probablement associée
à un léger vieillissement dû aux interstitiels.
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Figure 2.16 – Évolutions de la limite d’élasticité Rp0.2 et de la résistance mécanique Rm
en fonction de la température d’essai.
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Figure 2.17 – Évolutions des allongements plastiques (homogène et à rupture) et de la
striction en fonction de la température d’essai.
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4.2 Détermination de la transition ductile-fragile du matériau à ré-
ception

La transition ductile-fragile du matériau a été établie à l’aide de 12 éprouvettes Charpy
standard afin de servir de référence pour les transitions des plaques traitées et pour vérifier que
le matériau d’étude répond bien aux spécifications. Nous noterons que 12 éprouvettes représente
un nombre d’éprouvettes faible pour déterminer une transition ductile-fragile, néanmoins cela
permet de donner une bonne idée des propriétés du matériau à réception. Le lecteur pourra
trouver le détail de la méthode expérimentale en annexe 1. Les éprouvettes ont été prélevées
suivant la direction TL, la rupture se produit suivant le plan L–TC et la fissure se propage le
long de la direction L.

La figure 2.18 donne les résultats expérimentaux obtenus avec l’ajustement en tangente
hyperbolique. Le tableau 2.7 donne les caractéristiques de la transition obtenues à partir de
l’ajustement des données expérimentales. Dans la transition les résultats d’essais sont peu
dispersés (une cinquantaine de joules d’écart au maximum à −75 ◦C). Les éprouvettes cessent
d’être complètement rompues autour de 90–100 J à environ −50 ◦C un peu avant la mi-transition.
Les éprouvettes qui présentent un faciès complètement ductile, à 0% de cristallinité, ont la
même énergie absorbée à rupture, ce qui permet d’estimer le palier ductile (voir la méthode
d’ajustement en annexe pour plus de détail). Les valeurs de température de transition trouvées
pour le matériau d’étude sont inférieures aux températures trouvées dans la bibliographie
(Hong et al., 2016 ; Kim, Hwang et al., 2003 ; Kim, Lee et al., 2003 ; Naylor et al.,
1981 ; Xie et al., 2020 ; Marini, 2020 ; Yu et al., 2015 ; Tanguy et al., 2005), ce qui montre
la bonne qualité de ce matériau. Les valeurs d’énergie absorbée au palier ductile correspondent
quant à elles, aux valeurs trouvées dans la littérature.
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Figure 2.18 – Transition ductile-fragile du matériau à réception (TL–L).

T28J

(◦C)
T41J

(◦C)
T56J

(◦C)
T68J

(◦C)
Tk0.9

(◦C)

T50%

(cristal-
linité)
(◦C)

EL (J) EU (J)
eU

(mm)

-98 -86 -75 -68 -72 -35 2 214 2.68

Table 2.7 – Grandeurs caractéristiques de la transition ductile-fragile du matériau à
réception. eU désigne l’expansion latérale au palier ductile, EU l’énergie absorbée au palier
ductile et EL l’énergie au palier fragile. Tk0.9 : température à laquelle l’expansion latérale
atteint 0,9mm. Voir annexe 1.

Par ailleurs, les spécifications du code RCC−M donnent les valeurs moyennes et minimales
requises de résultats d’essais à −20 ◦C, 0 ◦C et 20 ◦C dans la direction TL–L (2017, tableau 2).
Les résultats des essais par rapport aux spécifications, présentés dans le tableau 2.8 montrent que
le matériau répond largement (au minimum 100 J de plus que la spécification) aux spécifications
pour les essais réalisés. On notera néanmoins que le nombre d’essais réalisés par température
est inférieur au nombre requis (3) par le code.
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4. Caractérisation des propriétés mécaniques et à rupture du matériau à réception

Grandeur

Température
d’essai de la
spécification

(◦C)

Valeur
spécification

(direction) (J)

Température
d’essai (◦C)

Valeur matériau
(direction) (J)

Valeur moyenne -20 >40 (L) -25 157 (TC)
Valeur minimale

individuelle
-20 >28 (L) -25 157 (TC)

Valeur moyenne 0 >80 (L) 0 180 (TC)
Valeur minimale

individuelle
0 >60 (L) 0 180 (TC)

Valeur minimale
individuelle

20 >72 (L) 25 208 (TC)

Table 2.8 – Comparaison entre les résultats expérimentaux de résilience et la spécification
RCC-M (2017, tableau 2).

Les propriétés du matériau en traction et en résilience ont été évaluées et sont
cohérentes avec la littérature. Par ailleurs les propriétés en résilience sont particu-
lièrement hautes et sont conformes aux spécifications du code RCC −M . Notre
matériau d’étude est donc représentatif de la réalité industrielle et peut donc être
utilisé afin d’étudier l’effet du traitement thermique.

Conclusions de la section
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5 Réalisation des traitements thermiques et transforma-
tions du matériau

Le projet de l’étude est de simuler les traitements thermiques tels que subis par le
matériau en différents points de l’épaisseur d’une pièce épaisse. Nous avons défini
le point de départ des traitements en termes de propriétés. Il nous faut à présent
déterminer quelles sont les transformations qui ont lieu lors du refroidissement
après austénitisation. Ces informations, couplées au retour d’expérience industriel,
nous permettront de choisir les vitesses de refroidissement adaptées pour l’étude.
Nous choisirons également les conditions de revenu et nous présenterons la réali-
sation des traitements sur les 24 plaques usinées dans le matériau à réception et
dont nous avons vérifié l’homogénéité et les propriétés.

Objectifs de la section

5.1 Détermination du plan de traitement thermique

Matériau concerné : Matériau dans l’état à réception

L’expérience nous donne les conditions de traitement thermique typiques des forgés lourds :

1. Austénitisation à environ 880 ◦C pendant 3 h à 8 h.

2. Trempe à l’eau qui conduit à une vitesse de refroidissement de 10 000 ◦C ·h−1 au maximum
en peau et à un refroidissement minimum de 150 ◦C · h−1 à la mi-épaisseur dans le cas des
pièces les plus épaisses (700mm d’épaisseur environ).

3. Revenu à environ 640 ◦C pendant environ 6 h. La vitesse de montée et de descente en
température ne doit pas dépasser 50 ◦C · h−1.

Les paramètres de ce traitement thermique se trouvent bien au cœur des études menées
dans la littérature, comme nous pouvons le voir à la Section 3.5 notamment.

Cette description nous permet de définir à la fois l’intervalle des vitesses de refroidissement
de l’étude mais aussi le revenu dit “typique” autour duquel nous ferons varier les paramètres.
Le traitement thermique d’étude est alors le suivant :

1. Austénitisation à 880 ◦C pendant 2 h. La durée d’austénitisation est ici inférieure à celle
du processus industriel du fait de la faible épaisseur des plaques qui assure un maintien
en température suffisant à mi-épaisseur et qui réduit la décarburation en surface.

2. Refroidissement selon l’une des vitesses cibles suivantes (entre 800 ◦C et 500 ◦C).

— 10 000 ◦C · h−1

— 2000 ◦C · h−1

— 500 ◦C · h−1

— 150 ◦C · h−1

3. Revenu à l’une des conditions suivantes :
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5. Réalisation des traitements thermiques et transformations du matériau

— 640 ◦C pendant 1 h pour un paramètre de revenu K = 18.26

— 610 ◦C pendant 6 h pour un paramètre de revenu K = 19.25

— 640 ◦C pendant 6 h pour un paramètre de revenu K = 19.90

— 660 ◦C pendant 6 h pour un paramètre de revenu K = 20.33

— 640 ◦C pendant 20 h pour un paramètre de revenu K = 21.00.

Nous cherchons ici à explorer l’effet des paramètres autour d’une condition “typique”
(640 ◦C pendant 6 h). Les conditions choisies permettent d’étudier à la fois l’effet de la
température ou et celui de la durée du revenu.

Le tableau 2.9 donne les combinaisons de paramètres étudiées pour chaque plaque. Il y a
18 plaques trempées et revenues, 4 plaques brutes de refroidissement et 2 plaques de réserve
non austénitisée. Bien que nous ayons pu voir que le matériau est homogène, la position des
prélèvements, donnée sur la figure 2.3, a été faite de telle manière à ce que, pour chaque vitesse
de refroidissement, il y ait autant de plaques vers la mi-épaisseur que vers les peaux.

Vitesse de Brut 640 ◦C 610 ◦C 640 ◦C 660 ◦C 640 ◦C

refroid. de 1 h 6 h 6 h 6 h 20 h

(◦C · h−1) trempe K = 18.26 K = 19.25 K = 19.90 K = 20.33 K = 21.00

150 ✓ ✓ ✓ ✓ ✓

500 ✓ ✓ ✓ ✓ ✓

2000 ✓ ✓ ✓ ✓ ✓ ✓

10000 ✓ ✓ ✓ ✓ ✓ ✓

Table 2.9 – Récapitulatif des conditions de traitement thermique pour chaque plaque.

5.2 Étude des transformations au refroidissement après austénitisa-
tion du matériau à réception

Afin de déterminer les microstructures obtenues à l’issue du refroidissement, deux dia-
grammes TRC, en peau et à cœur du matériau, ont été tracés. La méthode expérimentale est
décrite en annexe 6. La durée d’austénitisation a été réduite afin d’éviter la décarburation. Nous
pouvons estimer les températures Ms et Bs empiriques à partir des compositions du tableau 2.3
et des relations 1.10 et 1.11. Les valeurs obtenues sont récapitulées dans le tableau 2.10. Nous
observons des variations significatives en termes de température Bs.

Composition Bs (◦C) Ms (◦C)

CmpS+ 559 382

Cmp0 572 390

CmpS− 584 397

Table 2.10 – Température Bs et Ms pour les différentes compositions types du matériau
d’étude.
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Le diagramme TRC obtenu pour la peau extérieure de la virole est représenté sur la fi-
gure 2.19 et celui à mi-épaisseur sur la figure 2.20. Le tableau 2.11 permet de comparer les deux
TRC : toutes les températures caractéristiques sont très proches (différence toujours inférieure
à 10 ◦C) et les vitesses de refroidissement caractéristiques sont également dans les mêmes inter-
valles. Les températures Ms et Bs sont un peu inférieures à celles trouvée dans la littérature
(Das et al., 2019 ; Suzuki et al., 2001 ; Marini et al., 2015). Les vitesses d’apparition et de
disparition des microstructures sont cohérentes avec la littérature. Ceci peut s’expliquer par des
différences de composition qui peuvent induire des différences significatives, comme le montre
la comparaison faite par Suzuki et al. (2001). La proximité des résultats expérimentaux avec
les valeurs empiriques est rassurante sur ce point. Cette similarité des diagrammes TRC est
en accord avec les résultats obtenus en termes de composition chimique : le matériau étudié
est très homogène du point de vue des transformations. Ce résultat semble indiquer que, pour
notre matériau d’étude, l’état d’hétérogénéité n’a pas beaucoup d’influence sur les transforma-
tions à l’échelle macroscopique : la peau du matériau présente moins d’hétérogénéités liées aux
ségrégations mais se comporte de la même manière que le cœur beaucoup plus ségrégé lors
du refroidissement après austénitisation. Nous pouvons comparer les valeurs expérimentales de
Bs et Ms avec les valeurs obtenues à partir des relations empiriques, les valeurs empiriques
sont supérieures aux valeurs expérimentales. Paradoxalement, les températures de transforma-
tion associées à la composition en zone ségrégée positivement se rapproche le plus des valeurs
expérimentales et non les valeurs estimées à partir de la composition nominale.
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Figure 2.19 – Diagramme TRC du matériau en peau extérieure. L’axe des abscisses
représente les vitesses dans le sens décroissant. Les lignes verticales pointillées indiquent les
vitesses cibles. Les cercles pleins représentent les températures de transformation déterminées
de manière usuelle en dilatométrie. Les cercles vides indiquent la température à laquelle une
inflexion de la courbe de dilatométrie a été détectée. Voir annexe 6 pour plus de détails.
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Figure 2.20 – Diagramme TRC du matériau à la mi-épaisseur. L’axe des abscisses
représente les vitesses dans le sens décroissant. Les lignes verticales pointillées indiquent les
vitesses cibles. Les cercles pleins représentent les températures de transformation déterminées
de manière usuelle en dilatométrie. Les cercles vides indiquent la température à laquelle une
inflexion de la courbe de dilatométrie a été détectée. Voir annexe 6 pour plus de détails.
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Température TRC mi-épaisseur TRC en peau extérieure

Mf (◦C) (≥ 30 ◦C · s−1) 263 255

Ms (◦C) 371 371

Bf (◦C) (≤ 1,9 ◦C · s−1) 417 419

Bs (◦C) (≤ 1,9 ◦C · s−1) 559 558

Ff (◦C) (≤ 0,2 ◦C · s−1) 646 646

Fs (◦C) (≤ 0,2 ◦C · s−1) 732 734

Ac3 (◦C) 757 753

Ac1 (◦C) 836 839

Vitesse de refroidissement TRC mi-épaisseur TRC en peau extérieure

Vitesse de disparition de la ferrite
(◦C · s−1)

0,55 à 1 0,55 à 1

Vitesse d’apparition de la martensite
(◦C · s−1)

1,9 à 2,78 1,9 à 2,78

Vitesse de disparition de la bainite
(◦C · s−1)

50 à 100 50 à 100

Table 2.11 – Comparaison des températures et des vitesses de refroidissement caractéris-
tiques des deux diagrammes TRC à la mi-épaisseur et en peau extérieure.

La figure 2.21 donne les variations de la dureté moyenne et de l’écart-type de la distribution
de dureté de chaque éprouvette de dilatométrie en fonction de la vitesse de refroidissement. Au
vu des variations, différents domaines de vitesse de refroidissement ont été définis.

— Pour un refroidissement supérieur à 15 ◦C · s−1, la dureté se stabilise autour de 450 Vickers,
ce qui semble indiquer que la microstructure majoritaire est martensitique.

— Entre 15 ◦C · s−1 et 1,9 ◦C · s−1, la dureté diminue, ce qui marque un domaine de transition
où martensite et bainite coexistent de façon significative.

— Entre 1,9 ◦C · s−1 et 0,2 ◦C · s−1, les valeurs de dureté sont stables et correspondent au
domaine purement bainitique.

— En dessous de 0,2 ◦C ·s−1, la dureté diminue plus significativement et la ferrite et la bainite
coexistent.

En comparant ces domaines avec les domaines observés sur les diagrammes TRC, nous notons
que ceux-ci sont cohérents entre eux bien qu’ils ne correspondent pas exactement aux mêmes
vitesses seuil. Le domaine martensitique en dureté commence pour des vitesses plus élevées
(15 ◦C·s−1) que celui défini sur le TRC (10 ◦C·s−1 pour observer un point Ms marqué). La vitesse
seuil de 1,9 ◦C · s−1 qui marque la limite d’apparition de la martensite est la même pour les deux
diagrammes. La même observation est faite pour la frontière entre les domaines bainitique et
ferrito-bainitique. Ces observations montrent que la dureté est un bon outil pour observer les
changements de transformations liés au refroidissement et pour identifier les microstructures,
du moins qualitativement dans un premier temps.
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Figure 2.21 – Évolution de la dureté moyenne des éprouvettes de dilatométrie en fonction
de la vitesse de refroidissement. Les barres d’erreur représentent l’écart-type de la distribution.
Les barres colorées en pointillés représentent les vitesses réelles de refroidissement des plaques
(voir section suivante).

5.3 Réalisation des traitements thermiques

5.3.1 Réalisation des refroidissements sur plaques et comparaison avec le dia-
gramme TRC

Matériau concerné : 18 plaques usinées dans le matériau à réception qui vont subir un
nouveau TTQ

Les austénitisations et les refroidissements ont été réalisés par deux sous-traitants, TBI
et Bodycote et supervisés par ArcelorMittal Industeel. Les plaques ont été austénitisées et
refroidies ensemble par groupe de 5 ou 6 (en fonction des conditions de revenu choisies). La
réalisation de trois des quatre refroidissements (toutes les vitesses sauf 150 ◦C · h−1) a pu être
instrumentée à l’aide de thermocouples. L’étude des variations de la température au cours
du temps pour les différents traitements thermiques cibles (figure 2.22) révèle des écarts aux
vitesses consignes. Les vitesses de refroidissement sont déterminées par le biais d’une régression
linéaire de la courbe T = f(t) entre les températures 800 ◦C et 500 ◦C.

— Pour la vitesse cible de 10 000 ◦C · h−1, la courbe temps-température révèle que la vitesse
réelle entre 800 ◦C et 500 ◦C se trouve entre 6610 ◦C · h−1 et 12 102 ◦C · h−1 pour une
moyenne de 8085 ◦C · h−1. Nous utiliserons la vitesse de 8000 ◦C · h−1 pour désigner les
traitements issus de ce refroidissement.

— Pour la vitesse cible 2000 ◦C ·h−1, la vitesse réelle entre 800 ◦C et 500 ◦C est bien comprise
autour de 2086 ◦C · h−1 et 1861 ◦C · h−1 pour une vitesse moyenne de 1971 ◦C · h−1. Nous
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utiliserons la vitesse de 2000 ◦C · h−1 pour désigner les traitements issus de ce refroidisse-
ment.

— Pour 500 ◦C · h−1, la vitesse réelle entre 800 ◦C et 500 ◦C est comprise entre 830 ◦C · h−1 et
781 ◦C · h−1 pour une moyenne de 813 ◦C · h−1. Nous utiliserons la vitesse de 800 ◦C · h−1

pour désigner les traitements issus de ce refroidissement.

— La vitesse réelle n’a pas pu être mesurée pour le refroidissement à 150 ◦C · h−1. Au vu des
résultats pour 500 ◦C · h−1 et de la difficulté technique que représente ce refroidissement,
nous pouvons nous attendre à une vitesse réelle plus élevée. Cependant, nous continuerons
de désigner cette vitesse par sa valeur cible faute de valeur précise. La comparaison entre
les microstructures obtenues à l’issue du TRC et les microstructures brutes de trempe
pourra nous donner une indication supplémentaire sur la vitesse de refroidissement réelle.

Ces courbes permettent également d’évaluer les températures de début et de fin de transfor-
mation pour les comparer à celles trouvées dans le diagramme TRC. Pour les refroidissements
en dessous de 2000 ◦C · h−1, nous observons une diminution de la vitesse de refroidissement
autour de 750 ◦C. Elle est associée à l’émission de chaleur de la transformation ferritique. La
température de début de la transformation bainitique dépend de la vitesse de refroidissement,
elle est observée entre 550 ◦C et 500 ◦C pour le refroidissement cible à 10 000 ◦C · h−1, entre
500 ◦C et 450 ◦C pour le refroidissement cible à 2000 ◦C · h−1 et en dessous de 450 ◦C pour le
refroidissement cible à 500 ◦C·h−1. Ces températures de début de transformation sont inférieures
à celle observées sur le diagramme TRC d’une cinquantaine de degrés environ. Ces écarts sont
peut-être dus à la méthode de mesure qui n’est pas la même (montage, taille et dimensions des
échantillons, exothermie de la transformation dans le cas du refroidissement contre dilatation
thermique pour la dilatométrie, . . .).
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Figure 2.22 – Évolution de la température en fonction du temps lors des refroidissements
des différentes plaques.

5.3.2 Réalisation des revenus

Matériau concerné : 18 plaques usinées, austénitisées, trempées et revenues.

Les revenus ont été réalisés par ArcelorMittal Industeel au Creusot. Une fois l’austénitisation
et la trempe faites, les plaques ont été revenues suivant les conditions définies au tableau 2.9.
Nous étudions l’effet de la durée et de la température autour d’un revenu “standard” 640 ◦C

pendant 6 h. Le graphique de la figure 2.23 donne l’évolution de la température mesurée à l’aide
de thermocouples positionnés sur les plaques en fonction du temps lors de la réalisation des
différents revenus. La vitesse de chauffage est fixée à 150 ◦C · h−1 et la vitesse de refroidissement
à 50 ◦C · h−1. La figure 2.23 montre que ces revenus ont été correctement réalisés en termes de
durée et de température de revenu.
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Figure 2.23 – Évolution de la température en fonction du temps lors des revenus des
différentes plaques.

5.4 Dureté des microstructures brutes de refroidissement

Matériau concerné : 4 plaques usinées, austénitisées et trempées mais non revenues (brutes
de refroidissement).

Afin de connaitre l’état de référence avant revenu, les microstructures brutes de refroidisse-
ment ont pu être observées et leur dureté évaluée. Le tableau 2.12 résume les caractéristiques de
chaque distribution. Nous pouvons noter le très bon accord entre les duretés moyennes évaluées
et la dureté prédite par la figure 2.21 qui donne les variations de dureté des échantillons de
dilatométrie en fonction de la vitesse de refroidissement. Les microstructures réelles devraient
donc être proches de celles prédites par le diagramme TRC. Ces résultats semblent notamment
indiquer que la vitesse de refroidissement réelle pour le refroidissement cible à 150 ◦C · h−1 est
plutôt proche de la vitesse cible.
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Vitesse de
refroidissement

(◦C · h−1)

Dureté moyenne
(HV0.2)

Écart-type (HV0.2) Nombre de mesures

8000 291 44 3845
2000 264 19 3845
800 256 26 3845
150 247 33 3845

Table 2.12 – Statistiques descriptives des distributions de dureté des matériaux bruts de
refroidissement.

Basé sur l’expérience industrielle, un plan de 18 traitements thermiques qui couvre
l’ensemble des vitesses de refroidissement rencontrées lors de la trempe des gros
forgés a été défini. Ce plan permet également l’étude de l’effet des paramètres
de revenu autour d’un revenu typique à 640 ◦C pendant 6 h. La détermination
du diagramme TRC du matériau à la mi-épaisseur et en peau extérieure a égale-
ment permis de vérifier l’homogénéité du matériau en termes de transformations et
d’identifier les microstructures à l’issue du refroidissement. L’étude de la réalisation
du traitement thermique a permis de connaitre les vitesses réelles de refroidisse-
ment et de montrer que le revenu s’est fait conformément aux spécifications. La
comparaison de valeurs de dureté moyenne obtenues pour le TRC et pour les maté-
riaux bruts de refroidissement a permis de vérifier que la vitesse de refroidissement
cible à 150 ◦C · h−1 a été atteinte. Les autres valeurs sont en accord avec la dureté
prédite par les diagrammes TRC.

Conclusions de la section
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Chapitre 2. Caractérisation de l’état à réception, détermination et réalisation du plan de
traitement thermique

Dans ce chapitre, nous avons pu présenter le matériau à réception et caractériser
les états bruts de trempe. Nous disposons d’un coupon d’étude issue d’une virole de
générateur de vapeur. La composition chimique a été évaluée et est conforme aux
spécifications d’un acier de type 16MND5. Par ailleurs, bien que le matériau soit
macroscopiquement homogène du point de vue chimique, il présente des variations
locales importantes de la microstructure associées à la présence de ségrégations que
l’on peut également observer sur les cartographies de dureté. Macroscopiquement,
la dureté est maximale en peaux et minimale à cœur, ce qui est attendu d’une pièce
épaisse trempée. De manière générale, les plaques usinées vont présenter le même
niveau global d’hétérogénéités, ce qui nous permettra de les comparer entre elles
sans avoir à se poser la question d’un état initial vraiment différent. Les propriétés
mécaniques en traction et la transition ductile-fragile du matériau ont été détermi-
nées. Le matériau répond aux spécifications et présente des propriétés en accord
avec la littérature. Notre étude dispose d’un point de départ cohérent et adapté
à son objectif. Nous avons ensuite déterminé le plan de traitement thermique des
plaques qui ont été usinées dans le coupon d’étude. Deux diagrammes TRC ont
été tracés en peau extérieure et à la mi-épaisseur et ont confirmé l’homogénéité
de comportement métallurgique du matériau. Notre l’étude se concentre sur les
propriétés des microstructures bainitiques et ferrito-bainitiques. L’étude de la réa-
lisation des traitements thermiques nous a également permis de déterminer les
vitesses réelles de refroidissement tandis que le revenu a été réalisé conformément
aux spécifications. La dureté des bruts de refroidissement est en accord avec les
variations de dureté prédites par les TRC. Le chapitre suivant sera consacré à
l’étude des évolutions des propriétés mécaniques et microstructurales en fonction
des paramètres de revenu.

Conclusions
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Chapitre 3
Effet des paramètres de traitement thermique
sur la microstructure et les propriétés

Nous avons pu déterminer le point de départ de notre étude et l’homogénéité du
matériau au chapitre précédent. Nous présentons ici les résultats de caractérisation,
à la fois microstructurales et mécaniques des différents traitements thermiques. Il
s’agit de mettre en exergue les tendances et les corrélations entre les caractéristiques
des traitements thermiques.

Objectifs
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1 Évolutions microstructurales lors des traitements ther-
miques

Nous décrivons ici les évolutions microstructurales observées selon les différents
traitements thermiques. La dureté, la morphologie des microstructures, les consti-
tuants et les distributions de désorientations sont évaluées afin de repérer les
différences éventuelles qui permettent de comprendre les évolutions de propriétés
mécaniques qui sont présentées à la section suivante.

Objectifs de la section

Afin de relier au mieux propriétés à rupture et microstructure pour chaque traitement ther-
mique, une éprouvette de résilience de basse énergie (<10 J), afin d’éviter toute déformation
de la microstructure, a été tronçonnée à environ 3mm du faciès de rupture. La rupture du
matériau étant complètement fragile, l’endommagement est limité à la surface de l’éprouvette
ou approchant, les cartographies EBSD, sensibles à la déformation, ne révèlent pas d’endomma-
gement. Par ailleurs, après revenu, les composés MA se sont décomposés (voir Section 2.3.1) et
donc n’évoluent pas lors d’un abaissement de température. La surface de l’échantillon obtenu a
été préparée pour évaluer la dureté et observer la microstructure suite au traitement thermique.
Le schéma de la figure 3.1 représente la position du plan de coupe sur une demi-éprouvette de
résilience.
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Figure 3.1 – Schéma de la position du plan de coupe par rapport au faciès de rupture
pour la caractérisation métallographique.

1.1 Variations de la dureté en fonction du traitement thermique

La dureté de chaque microstructure a été évaluée par le biais d’une cartographie sur la
surface des échantillons ainsi prélevés. La méthodologie de mesure de la dureté est exposée en
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Chapitre 3. Effet des paramètres de traitement thermique sur la microstructure et les
propriétés

annexe 5. L’étude des cartographies individuelles révèle que les distributions sont très étalées.
Nous retrouvons les formes de cartographies observées pour le matériau à réception où les
microségrégations apparaissent très clairement (figure 3.2). Nous observons également que la
forme des distributions de dureté n’est pas la même pour tous les traitements thermiques.
La forme des distributions semble être liée à la vitesse de refroidissement. Le matériau, bien
qu’homogène d’un point de vue macroscopique, présente des variations microstructurales et
mécaniques à l’échelle microscopique. Il est important de noter que cette hétérogénéité complique
notre étude sur le lien entre microstructures et propriétés à rupture dans la mesure où les essais
mécaniques, de nature macroscopique, correspondent à la résultante des microstructures dans
les ségrégations et hors des ségrégations. La définition du lien entre microstructure et propriétés
à rupture est par conséquent moins évidente car il nous faut prendre en compte l’effet des
variations locales de microstructure et de comportement.

0 2 4 6 8
Direction TC (mm)

0

2

4

6

8

D
ir

ec
ti

on
L

(m
m

)

160

175

190

205

220

235

250

265

280

295

D
u

re
té
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Figure 3.2 – Cartographie de dureté (HV0.2) issue d’un échantillon refroidi à 8000 ◦C · h−1

puis revenu à 640 ◦C pendant 6 h. Les ségrégations, qui correspondent aux zones de dureté
supérieure, apparaissent clairement. Les ségrégations sont allongées dans la direction longue du
forgeage (L).
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1. Évolutions microstructurales lors des traitements thermiques

La figure 3.3 donne les variations de la dureté moyenne et de l’écart-type de la distribution
en fonction du traitement thermique. Les valeurs de dureté moyenne sont très rapprochées
les unes des autres notamment pour les vitesses de refroidissement inférieures à 2000 ◦C · h−1.
La dureté pour un refroidissement plus rapide à 8000 ◦C · h−1 à revenu faible (K = 18.26 ou
K = 19.25) semble être légèrement (une dizaine de Vickers) supérieure aux trois autres vitesses
qui présentent des duretés très similaires pour les mêmes revenus. L’écart-type varie entre 6 et
16 HV0.2 et sa moyenne est de 10 HV0.2. Ces valeurs de dureté très proches entre les vitesses de
refroidissement pour une même condition de revenu, malgré des duretés différentes à l’état brut
de trempe (tableau 2.12) montre la différence de sensibilité au revenu. Plus le refroidissement
est rapide plus la diminution de dureté est importante lors du revenu. La dureté diminue avec
l’intensité du revenu (représenté par le paramètre de revenu), ou en augmentant la durée ou la
température de revenu, les effets sont plus marqués aux hautes vitesses de refroidissement.
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Figure 3.3 – Évolution de la dureté moyenne en fonction des différents paramètres de
traitement thermique à température ambiante. L’écart-type de la distribution est représenté par
les barres d’erreurs. La vitesse de refroidissement est représentée en abscisse, la température de
revenu est représentée par la taille et la couleur des points et la durée du revenu est représentée
par un décalage local de l’abscisse et par la forme du point (plus la durée de revenu est
importante, plus le polygone a de côtés).

Nous pouvons également vérifier la relation entre la dureté et le paramètre de revenu (voir
figure 3.4). Il semble bien y avoir une relation linéaire entre la dureté et le paramètre de revenu,
pour un coefficient qui diffère (tableau 3.1) pour chaque microstructure mais qui reste néanmoins
proche de la valeur usuelle de C = 20. Ce coefficient semble par ailleurs refléter la sensibilité de
la microstructure au revenu : les microstructures refroidies plus lentement, donc moins sensibles
au revenu, ont un coefficient moins élevé que les microstructures refroidies rapidement. La
comparaison des microstructures dans la suite de l’étude se fera néanmoins à coefficient fixé à
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Chapitre 3. Effet des paramètres de traitement thermique sur la microstructure et les
propriétés

Vitesse de refroidissement (◦C · h−1) Coefficient C de calcul du paramètre de revenu

8000 20,50
2000 18,74
750 18,12
150 17,78

Table 3.1 – Valeurs du coefficient C utilisées pour calculer le paramètre de revenu.

C = 20 (figure 3.5). Le palier observé pour les paramètres de revenu bas est sûrement dû au
durcissement secondaire du matériau.
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Figure 3.4 – Écart à la dureté moyenne du brut de refroidissement pour chaque micro-
structure revenue, en fonction du paramètre de revenu et de la vitesse de trempe. Paramètre C
variable.
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1. Évolutions microstructurales lors des traitements thermiques
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Figure 3.5 – Écart à la dureté moyenne du brut de refroidissement pour chaque micro-
structure revenue, en fonction du paramètre de revenu et de la vitesse de trempe. Paramètre C
= 20.

1.2 Variations de la microstructure

Nous cherchons à comprendre le lien entre propriétés à rupture et microstructure, dans
cette perspective, cette section est dédiée à une étude descriptive de la microstructure. Nous
cherchons ici à identifier les différents types de microstructures pour les mettre en relation
qualitative avec les propriétés mécaniques que nous détaillerons ensuite.

1.2.1 Microstructures morphologiques rencontrées

D’un point de vue morphologique, nous avons pu observer quatre archétypes d’organisation
microstructurale.

— De la ferrite proeutectoïde, PF , accompagnée d’îlots fortement carburés, de natures variées,
pour les microstructures dans les zones ségrégées négativement issues d’un refroidissement
à 150 ◦C · h−1 et plus rarement pour 800 ◦C · h−1 comme le montre la figure 3.6. La taille
des grains de ferrite est très variable mais de l’ordre de 5-15 µm.
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Figure 3.6 – Exemple de ferrite proeutectoïde. Nous observons aussi de la perlite en
partie dégénérée et de la bainite avec divers constituants secondaires. Traitement thermique :
150 ◦C · h−1 –640 ◦C –20 h.

— De la bainite granulaire, GB, accompagnée d’îlots riches en carbures (figure 3.7). Cette
microstructure se retrouve aux refroidissements à 150 ◦C · h−1, 800 ◦C · h−1 et 2000 ◦C ·
h−1. Cette microstructure est caractérisée par une structure assez peu lisible, nous ne
distinguons pas de paquet ou de lattes et les constituants secondaires sont variés et répartis
de manière inhomogène.

10 µm

Figure 3.7 – Exemple de bainite granulaire pour la microstructure refroidie à 2000 ◦C ·h−1

et revenue à 610 ◦C pendant 6 h.

— De la bainite supérieure, UB, comme sur la figure 3.8 où l’on voit que les carbures ou petits
amas allongés s’alignent et semblent décrire les groupements de lattes et la structure en
paquets. Les groupements de lattes sont assez épais, de l’ordre du micromètre d’épaisseur
comme attendu au vu de la littérature. Contrairement à la bainite granulaire, il y a
beaucoup moins d’îlots de constituants secondaires.
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1. Évolutions microstructurales lors des traitements thermiques

Bainite supérieure

10 µm

Figure 3.8 – Exemple de bainite supérieure observée pour la microstructure refroidie à
8000 ◦C · h−1 et revenue à 640 ◦C pendant 20 h.

— De la bainite inférieure, LB, pour les zones ségrégées des microstructures issues d’un
refroidissement à 8000 ◦C · h−1, 2000 ◦C · h−1 et 800 ◦C · h−1. On y observe également des
carbures au sein des groupes de lattes et inclinés à 60◦ environ de la direction longue du
groupement. La microstructure est ici beaucoup plus fine, les groupements de lattes sont
épais de quelques centaines de nanomètres. Les carbures sont répartis de manière très
homogène par rapport aux deux autres types de microstructures bainitiques observées.

10 µm

Figure 3.9 – Exemple de bainite inférieure observée pour la microstructure refroidie
8000 ◦C · h−1 et revenue à 610 ◦C pendant 6 h.

Il est important que noter que les quatre types de microstructures illustrés plus haut sont des
microstructures types qui reflètent un état donné de traitement thermique couplé à une position
donnée, et donc, du fait des ségrégations, à une chimie donnée. La microstructure réelle de chaque
traitement correspond à des variations et des mélanges autour de ces exemples. Nous récapitulons
les observations dans le tableau 3.2. Les variations observées sont cohérentes avec celles observées
dans la littérature. Les microstructures obtenues sont également en accord avec celles prédites
par les diagrammes TRC (figure 2.20 et figure 2.19) et les mesures de dureté des bruts de
refroidissement (figure 2.21). En effet, le refroidissement à 150 ◦C · h−1 traverse le domaine de
la ferrite proeutectoïde. Le refroidissement à 800 ◦C frôle le domaine de la ferrite proeutectoïde
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dont nous observons des traces dans les zones ségrégées négativement. Ceci semble indiquer
que les zones ségrégées négativement sont plus proches des prédictions que les zones ségrégées
positivement. Le refroidissement à 8000 ◦C ·h−1 ne semble pourtant pas présenter de martensite
alors que la vitesse de refroidissement est très proche du domaine martensitique. Il faut remarquer
l’effet significatif des ségrégations qui élargissent considérablement la gamme de microstructures
présentes pour chaque traitement thermique. À ces quatre archétypes morphologiques s’ajoute
une grande diversité de secondes phases ou de constituants microstructuraux.

Vitesse de
refroidissement

(◦C · h−1)
Seg− Seg+

150 PF GB UB

800 PF GB UB LB

2000 GB UB LB

8000 UB LB

Table 3.2 – Microstructures observées en fonction de la vitesse de refroidissement et de la
position dans les ségrégations. La police plus petite indique la présence de traces. PF = Ferrite
proeutectoïde, GB = Bainite granulaire UB = Bainite supérieure et LB = Bainite inférieure.

1.2.2 Phases secondaires types rencontrées lors des observations

Nous détaillons les différentes populations de phases secondaires en les classant par localisa-
tion au sein de la structure.

— Des carbures sont observés au sein de la matrice ferritique pour tous les traitements
thermiques. Dans le cas des vitesses de refroidissement basses, ils sont aussi observés dans
les grains de ferrite proeutectoïde. Ces carbures, en forme de bâtonnets ou sphériques
et de taille nanométrique, se présentent sous la forme d’une fine dispersion. Il s’agit très
certainement (voir chapitre 1) de carbures Mo2C qui se forment lors du revenu. Cette
dispersion est bien observable sur l’image de la figure 3.10. Dans certains cas, nous pouvons
observer une précipitation de ces carbures suivant des orientations spécifiques à 60◦ les
unes des autres qui font penser à la précipitation des carbures dans la martensite suivant
certains variants de la relation d’orientation de Bagaryatski.

148



1. Évolutions microstructurales lors des traitements thermiques

1 µm

Figure 3.10 – Exemples de dispersion de carbures dans la ferrite bainitique indiqués
par les flèches orange. Traitement thermique 150 ◦C · h−1 –640 ◦C –20 h. Image MEB en mode
électrons secondaires.

— Nous pouvons également observer des amas qui correspondent aux anciens composés MA
qui se sont décomposés lors du refroidissement et du revenu. La figure 3.11 illustre cette
transformation entre le brut de refroidissement et le matériau revenu. La microstructure
de ces amas est très variable, on peut y observer :

10 µm 10 µm

1 µm 1 µm

(a) (b)

Figure 3.11 – (a) : Microstructure brute de refroidissement (2000 ◦C · h−1). (b) : Micro-
structure après revenu à 640 ◦C pendant 1 h. Les composés MA (partiellement décomposés pour
certains) présents dans la microstructure brute se sont complètement décomposés en amas de
carbures (entourés en vert pour chaque image). Image MEB en mode électrons secondaires
(capteur InLens).

— Des agrégats de carbures de forme ovoïde ou allongée comme le montre la figure 3.12.
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Pour certains agrégats, il s’agit peut-être de bainite dégénérée, au vu des similarités
(figure 1.22) avec l’étude de Zajac et al. (2005).

Figure 3.12 – Détail d’un amas de carbures. Traitement thermique 2000 ◦C · h−1 –640 ◦C
–1 h. Image MEB en mode électrons secondaires.

— Une microstructure perlitique dans certains cas. Cette perlite peut coexister dans
les amas de carbures avec d’autres carbures. Cette perlite est dite dégénérée où nous
pouvons observer des ensembles de carbures allongés parallèles les uns aux autres
mais sans obtenir une microstructure bien définie. La figure 3.13 illustre ce type de
constituant. L’espacement inter-carbures dans les deux photos est différent, ce qui
semble indiquer que la teneur en carbone de l’austénite mère était différente.

1 µm

1 µm

(a) (b)

Figure 3.13 – (a) : Perlite issue de la décomposition de l’austénite. Traitement thermique
8000 ◦C · h−1 –610 ◦C –6 h. Image MEB en mode électrons secondaires. (b) : Perlite lamellaire
coexistant avec d’autres carbures plus globulaires au sein d’un amas. Traitement thermique
150 ◦C · h−1 –660 ◦C –6 h. Image MEB en mode électrons secondaires (capteur InLens).

— Nous observons également des constituants secondaires bainitiques de différents types.

— Des carbures allongés entre les lattes de bainite, c’est la morphologie “classique” du
carbure bainitique (figure 3.14). Il s’agit certainement de cémentite, au vu de la
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bibliographie du chapitre 1.

Figure 3.14 – Exemple de carbures interlattes bainitiques. Traitement thermique 800 ◦C ·
h−1 –640 ◦C –6 h. Image MEB en mode électrons secondaires.

— Des carbures intralattes typiques de la bainite inférieure orientés à environ 60◦ de
l’axe long des lattes (figure 3.15).

1 µm

Figure 3.15 – Exemple de carbures intralattes. Traitement thermique 8000 ◦C·h−1 –640 ◦C
–6 h. Image MEB en mode électrons secondaires.

— Dans le cas ou le constituant secondaire de la bainite était de l’austénite résiduelle,
cette dernière peut se décomposer de la même manière que les amas. Sur la figure 3.16,
nous pouvons observer un alignement de carbures particulier entre les lattes de
bainite sur le bas gauche de l’image. Cette image montre également un exemple de
bainite supérieure avec les constituants secondaires répartis seulement entre les lattes.
L’image de la figure 3.17 donne un autre exemple de la décomposition de ces amas
interlattes.
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Figure 3.16 – Exemple d’alignement de carbures interlattes (entouré en rouge) observée
pour la microstructure refroidie à 2000 ◦C · h−1 et revenue à 640 ◦C pendant 20 h.

Figure 3.17 – Exemple d’amas de carbures interlattes observés pour la microstructure
refroidie à 2000 ◦C · h−1 et revenue à 640 ◦C pendant 20 h.

— Les micrographies données en exemple pour les cas précédents illustrent également les
carbures que l’on peut trouver au niveau des joints de grains (anciens grains austénitiques,
blocs ou paquets bainitiques). À cet endroit les carbures sont de formes diverses : allongée,
ovoïde ou de forme très irrégulière. La figure 3.18 illustre ce type de carbure au centre. Ils
semblent être assez peu fréquents, comparativement au reste des autres carbures, au sein
de la microstructure. Il est possible d’en trouver sur des jonctions triples comme sur la
figure ou simplement au joint (comme sur la figure 3.10 au niveau de la flèche verte). Ces
carbures sont en général un peu plus gros que les autres carbures. Ils semblent être moins
présents dans la bainite inférieure.
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Figure 3.18 – Détail d’un carbure situé dans un point triple. Traitement thermique
150 ◦C · h−1 –640 ◦C –20 h. Image MEB en mode électrons secondaires.

Les images présentées nous ont donné à voir différents éléments de la microstructure que
nous répertorions au tableau 3.3 suivant :

Phase ou constituant Présence

Fins carbures Mo2C
Toutes les conditions de traitement

thermique

Agrégats de carbures Bainite Granulaire

Carbures alignés entre les groupes de lattes Bainite supérieure, Bainite inférieure

Carbures dans les groupes de lattes, parfois
orientés à 60◦

Bainite inférieure

Carbures irréguliers dans les joints de grains
Bainite supérieure, Bainite granulaire,

Bainite inférieure (moins présents)

Agrégats de carbures entre les groupes de
lattes

Bainite supérieure

Table 3.3 – Récapitulatif des phases et constituants secondaires observés

1.2.3 Étude des désorientations cristallines dans la matrice

Matériau concerné : 4 plaques usinées, austénitisées et trempées et revenues à 640 ◦C pendant
6 h.

Pour le revenu dit “typique” à 640 ◦C pendant 6 h (K = 19.90), deux cartographies EBSD ont
été réalisées pour chaque vitesse de refroidissement. Nous considérons que les caractéristiques
observées ici ne sont pas modifiées par la variation des conditions de revenu. En effet, d’après
la Section 2.3, les joints restent peu impactés par le revenu dans la gamme de durée et de
température considérée.
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La figure 3.19 donne les différentes distributions de désorientations pour chaque vitesse de
refroidissement dans les deux zones de ségrégation.

La courbe associée au refroidissement à 8000 ◦C · h−1 sur zone ségrégée positivement est
typique de la distribution de désorientations observée pour une microstructure bainitique infé-
rieure. Il existe un maximum de désorientations à 60◦ précédé d’un pic secondaire bien marqué
autour de 53◦. Les désorientations faibles (2 à 15◦) sont peu présentes.

Pour le même refroidissement, la zone ségrégée négativement est similaire aux zones ségrégées
positivement des trois autres microstructures. Le profil est semblable à celui de la bainite
supérieure avec les deux pics à 53◦ et 60◦ de tailles similaires (voir le détail sur la figure 3.19).

Enfin, les zones ségrégées négativement des trois refroidissements les plus bas sont plus
similaires à de la bainite granulaire en termes de désorientations. La figure 3.20 illustre très
clairement cette différence de densité de joints fortement désorientés.

Nous avons donné à comparer la morphologie et la figure de pôles inverses sur la figure 3.21.
La bainite inférieure se distingue bien des deux autres types. Tandis qu’il est possible de voir la
structure en groupes de lattes sur la bainite supérieure malgré une morphologie grossière, cette
structure n’est plus visible pour la bainite granulaire.

Du point de vue des distributions de désorientations, il existe donc trois archétypes micro-
structuraux qui semblent correspondre aux morphologies observées plus haut et à ce qui a été
présenté dans la littérature au chapitre 1. Nous remarquons cependant que la répartition de
ces archétypes n’est pas la même, nous n’observons de la bainite inférieure qu’à 8000 ◦C · h−1,
contrairement aux observations précédentes (3.2). Cela est sûrement dû à un placement des
cartographies et des images à des niveaux de ségrégations différents.

L’analyse de la taille des anciens grains austénitiques (désorientations comprises entre 21◦ et
49◦) ne montre pas de différence particulière entre les microstructures avec une taille comprise
entre 20 et 30 µm.
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Figure 3.19 – Comparaison des distributions de désorientation pixel à pixel pour les
quatre traitements thermiques en zone ségrégée positivement et négativement.
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Figure 3.20 – Détail des distributions aux fortes désorientations à l’exception du refroi-
dissement à 8000 ◦C · h−1 en zone ségrégée positivement.
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2 µm

2 µm

Bainite inférieure

Bainite supérieure

2 µm

Bainite granulaire

Cartographies IPF - Z, l'axe
correspond à la normale de la surface

Figure 3.21 – Comparaison image MEB (gauche) et extrait des cartographies en figure de
pôles inverse (droite) pour un refroidissement de 8000 ◦C·h−1 en zone ségrégée positivement pour
la bainite inférieure, pour un refroidissement de 800 ◦C · h−1 en zone ségrégée positivement pour
la bainite supérieure et pour un refroidissement de 800 ◦C · h−1 en zone ségrégée négativement
pour la bainite granulaire. Les images MEB et les figures de pôles ne correspondent pas aux
mêmes zones.

1.2.4 Remarques sur l’effet du revenu sur la microstructure

Les variations des paramètres de revenu ne provoquent pas de changements majeurs dans
les microstructures. La figure 3.22 présente ces évolutions dans le cas de deux vitesses de
refroidissement pour deux types de microstructures bainitiques différentes. Les joints semblent
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être moins marqués pour la bainite granulaire et la structure fine en groupes de lattes semble
être un peu moins visibles dans le cas de la bainite inférieure. Les amas de carbures semblent
également être moins denses dans le cas de la bainite granulaire.

2000°C/h - 640°C - 20h 8000°C/h - 640°C - 20h

2000°C/h - 640°C - 1h 8000°C/h - 610°C - 6h

2000°C/h - Brut de refroidissement 8000°C/h - Brut de refroidissement

(a) (b)

Figure 3.22 – Effet du revenu sur la bainite granulaire (a) et sur la bainite inférieure (b).
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Le matériau d’étude, suite aux divers traitement thermiques, présente une grande
variété de microstructures bainitiques allant de la bainite inférieure à la bainite
granulaire avec la présence de ferrite proeutectoïde dans les zones ségrégées né-
gativement pour le refroidissement à 150 ◦C · h−1. Les microstructures obtenues
sont cohérentes avec le diagramme TRC du chapitre 2. Cette variabilité est due
en partie au grand nombre de traitements réalisés mais aussi à la présence de
ségrégations qui font varier, pour un même traitement, la microstructure. L’effet
de la microstructure sera donc difficile à prendre en compte de manière précise
et univoque. Le revenu semble avoir un effet sur les joints et la densité de la
précipitation semble également diminuer dans les zones très riches en carbures.
Nous avons donc observé une large gamme de microstructures bainitiques dont
nous allons à présent évaluer les propriétés en traction et en résilience.

Conclusions de la section
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2 Variations des propriétés mécaniques avec les paramètres
de traitement thermique

Dans cette partie nous chercherons à mettre en évidence l’effet du traitement ther-
mique sur l’évolution des propriétés mécaniques du matériau. Nous nous servirons
notamment de la notion de paramètre de revenu (équation 1.12) introduite dans
la Section 2.3.

Objectifs de la section

2.1 Effet du traitement thermique et de la microstructure sur les
propriétés en traction

Pour chaque traitement thermique, les propriétés en traction uniaxiale ont été évaluées à
−120 ◦C, 20 ◦C et 100 ◦C à raison de deux essais par température et par condition. Le lecteur
trouvera le détail de la méthode expérimentale et des courbes représentatives en annexe 4. La
dépendance en température (R(T ) = a+ b exp(−cT )) de la résistance mécanique et de la limite
d’élasticité est très similaire pour tous les traitements thermiques (figure 3.23), ce qui nous
indique que les variations observées pour les propriétés à température ambiante devraient rester
similaires à toutes les températures d’études. Nous présenterons donc, dans la suite du propos,
les variations des propriétés à température ambiante.
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Figure 3.23 – Dépendance de la limite d’élasticité (Rp0.2) et de la résistance mécanique
(Rm) envers la température d’essai pour les 4 vitesses de refroidissement et pour chaque condition
de revenu.

L’écart entre deux mesures étant faible (la différence entre les deux mesures est inférieure
à 12MPa dans le cas de la résistance mécanique), nous considérerons que la moyenne suffit à
caractériser les différences potentielles entre microstructures.
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2.1.1 Limite d’élasticité et résistance mécanique
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Figure 3.24 – Évolution de la limite d’élasticité, Rp0.2, et de la résistance mécanique,
Rm, à température ambiante, en fonction des différents paramètres de traitement thermique.
La vitesse de trempe est représentée en abscisse, la température de revenu est représentée par
la taille et la couleur des points et la durée du revenu est représentée par un décalage local de
l’abscisse et par la forme du point (plus la durée de revenu est importante, plus le polygone a
de côtés.).

La figure 3.24 donne les variations de la limite d’élasticité et de la résistance mécanique,
à température ambiante, en fonction de la vitesse de trempe, de la température du revenu et
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de la durée du revenu. Nous utilisons ici la limite d’élasticité à 0,2% de déformation malgré
la présence d’un palier de Lüders. D’une part les valeurs de Rp0.2 sont très proches de celles
de ReL et d’autre part cela permet de pouvoir disposer d’une grandeur définie de la même
manière à toutes les températures. Les tableaux 3.4 et 3.5 donnent les écarts relatifs de limite
d’écoulement (qui est la moyenne de Rm et Rp0.2) pour les différentes conditions de traitement
thermique. Ces figures permettent de tirer les conclusions suivantes :

— La résistance mécanique et la limite d’élasticité présentent sensiblement les mêmes varia-
tions avec les conditions de traitement thermique.

— Pour toutes les conditions de revenu, la résistance augmente avec la vitesse de refroidis-
sement (tableau 3.4). Cette augmentation est surtout marquée pour le refroidissement à
8000 ◦C · h−1.

Température
de revenu

Durée du
revenu

K Vitesse de refroidissement (◦C · h−1)

(◦C) (h) 150 800 2000 8000

640 1 18.26 − − 0 23

610 6 19.25 0 10 21 49

640 6 19.90 0 14 17 30

660 6 20.33 0 14 28 49

640 20 21.00 0 31 28 40

Table 3.4 – Écarts de limite d’écoulement (en MPa) par rapport à la vitesse de refroidis-
sement 150 ◦C · h−1 pour chaque condition de revenu (sauf pour la durée de revenu d’1 h pour
laquelle la vitesse de refroidissement de 2000 ◦C · h−1 est utilisée).

— Pour une même vitesse de trempe et pour un revenu durant 6 h, l’augmentation de la
température du revenu entraîne la diminution des propriétés en traction. Pour une même
vitesse de trempe et pour un revenu à 640 ◦C, l’augmentation de la durée du revenu
provoque une diminution des propriétés. De manière plus générale, l’augmentation du
paramètre de revenu entraîne une diminution de la résistance du matériau (Tableau 3.5),
jusqu’à 60-70MPa.
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Vitesse de
refroidissement

Température de revenu Durée du revenu (h)

(◦C · h−1) (◦C) 1 6 20

150 610 − 21 −
150 640 − 0 −38

150 660 − −25 −

800 610 − 27 −
800 640 − 0 −21

800 660 − −27 −

2000 610 − 33 −
2000 640 23 0 −29

2000 660 − −15 −

8000 610 − 50 −
8000 640 33 0 −30

8000 660 − −7 −

Table 3.5 – Écarts de limite d’écoulement (en MPa) par rapport au revenu “standard”
(640 ◦C pendant 6 h) pour chaque vitesse de trempe.

— L’augmentation de la vitesse de refroidissement semble s’accompagner, lors du passage
d’un revenu de 6 h à 610 ◦C à un revenu de 6 h à 640 ◦C, d’une variation plus importante
des propriétés comparée au passage de 640 ◦C à 660 ◦C pour la même durée. Cette perte
de sensibilité progressive n’est pas relevée pour les variations de la durée de revenu.

— Les deux microstructures les moins revenues issues du refroidissement à 8000 ◦C · h−1 sont
particulièrement résistantes. Les autres microstructures sont relativement proches les unes
des autres, ce qui est cohérent avec leurs microstructures similaires.

— Les microstructures issues du refroidissement à 150 ◦C · h−1 présente une sensibilité au
revenu aussi importante que les autres microstructures malgré la présence d’une quantité
importante de ferrite proeutectoïde en principe peu sensible au revenu. Cela est peut-être
dû à l’évolution des zones riches en carbone (ex-zone d’austénite résiduelle ou composé
MA).
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2.1.2 Propriétés en ductilité
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Figure 3.25 – Évolution de l’allongement plastique homogène Ah, de l’allongement plas-
tique à rupture Ar et de la striction Z à température ambiante en fonction des différents
paramètres de traitement thermique. La vitesse de trempe est représentée en abscisse, la tem-
pérature de revenu est représentée par la taille et la couleur des points et la durée du revenu
est représentée par un décalage local de l’abscisse et par la forme du point (plus la durée de
revenu est importante, plus le polygone a de côtés.).
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2. Variations des propriétés mécaniques avec les paramètres de traitement thermique

Les variations de la déformation plastique (allongements) homogène et à rupture ainsi que
celles de la striction sont présentées sur la figure 3.25. Les valeurs sont très rapprochées à
l’exception de celles issues du refroidissement à 150 ◦C ·h−1 qui sont plus élevées, peut-être grâce
à la présence de ferrite proeutectoïde. Ces résultats ne font pas apparaitre de tendance marquée
et il semble que le traitement thermique a relativement peu d’impact sur cette propriété dans la
gamme de paramètres étudiés. L’effet le plus marqué est celui de la température de revenu pour
les deux vitesses de refroidissement les plus hautes, l’augmentation de la température conduit
à une augmentation de l’allongement à rupture.

Concernant la striction nous présentons les variations à la figure 3.25, les résultats sont
similaires. Il semble se dégager une faible tendance à la hausse avec la vitesse de refroidissement.
Nous pouvons également remarquer un effet plus marqué de la durée du revenu que pour
l’allongement à rupture : notamment pour les vitesses de refroidissement élevées, l’augmentation
de la durée du revenu entraîne la hausse de la striction.

Les valeurs conventionnelles en traction sont cohérentes avec les évolutions microstructurales
observées. L’augmentation de la vitesse de trempe affine la microstructure et permet notamment
d’améliorer la résistance du matériau. Le revenu, qui entraîne surtout la décomposition des
composés MA et le grossissement des carbures va quant à lui faire diminuer la résistance du
matériau. Les propriétés en termes de ductilité du matériau sont relativement peu impactées
par le traitement thermique.

2.2 Variations des propriétés en résilience

La transition ductile-fragile de chaque traitement thermique a été déterminée à l’aide de 15
éprouvettes Charpy standard. Le lecteur trouvera la méthode expérimentale, d’ajustement des
données et les courbes de transition individuelles en annexe 1. La figure 3.28 illustre la variabilité
observée entre les traitements thermiques. Nous nous intéresserons surtout aux températures de
transition et à l’énergie au palier ductile. Les températures de transition conventionnelles (T28J,
T41J, T56J et T68J) sont très fortement corrélées (voir figure 3.26). Nous nous limiterons donc
à présenter les variations de la température de transition à 41 J, T41J . Cette température de
transition est un index largement utilisé à l’international. On peut noter également que, d’après
l’étude de Marini (2020) sur les incertitudes associées à la détermination des transitions
ductile-fragile d’un acier de type 16MND5, T41J est la température de transition la moins
sensible, en termes d’incertitude, au nombre d’essais réalisés et à la position des températures
d’essai par rapport à la transition “réelle” du matériau.
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Figure 3.26 – Relation entre les différentes températures de transition.

Les résultats qui sont présentés doivent néanmoins être considérés avec recul. Le faible
nombre d’éprouvettes utilisé pour la détermination des transitions (15 par traitement thermique)
fait que l’ajustement réalisé est incertain (voir figure 3.27). Ainsi que le montre Marini (2020),
les incertitudes sur la transition ductile-fragile décroissent avec le nombre d’essais suivant une
relation du type u(Tk) = αk√

N
où N est le nombre d’essais, u(Tk) l’incertitude associée à la

température de transition Tk et αk une constante. Par ailleurs, la position (en température) des
essais sur la transition a également un impact, d’où les incertitudes certainement conséquentes
des valeurs déterminées dans notre étude. Nous pourrons retenir que dans le cas de l’étude
de Marini (2020) où le matériau présente une dispersion beaucoup plus importante que le
matériau de thèse, l’incertitude typique est de l’ordre de 10 ◦C pour la température de transition
T41J . Cela a pour conséquence que des différences de température de transition de l’ordre de
la dizaine de degrés ne sont pas significatives.
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Températures de transition
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Figure 3.27 – Points expérimentaux et courbe de transition en énergie absorbée pour la
microstructure issue du refroidissement à 8000 ◦C · h−1 et revenue à 640 ◦C pendant 6 h.
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Figure 3.28 – Transitions ductile-fragile déterminées pour l’ensemble des traitements
thermiques pour un même matériau d’origine. Les points sur les courbes ont été placés pour
différencier les différents traitements thermiques et ne représentent pas les points expérimentaux.
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2.2.1 Évolution de l’énergie au palier fragile

L’ajustement des transitions donne une valeur d’énergie au palier fragile nulle (dans 16 cas
sur 18) ou très faible (3 J ou 6 J pour les deux cas restants). La valeur du palier est donc faible
et semble être indépendante de la microstructure, du moins dans les conditions de l’étude où
peu d’essais ont été réalisés à très basse température (à des températures bien inférieures à
T28J). L’indépendance du palier fragile envers le traitement thermique est en accord avec les
données bibliographiques : dans le domaine fragile, l’énergie absorbée par le matériau correspond
à l’énergie dissipée lors de la séparation des plans cristallographiques et à l’énergie dissipée
lors du franchissement des barrières microstructurales. Or ces énergies sont peu dépendantes
de la microstructure tant que la rupture est fragile et restent très négligeables devant l’énergie
qui peut être dissipée par la plasticité, d’où l’apparente indépendance de l’énergie absorbée au
palier fragile dans le cas des courbes de transition. Pour la comparaison des températures de
transition qui va suivre, l’ajustement a été refait en fixant la valeur du palier fragile à 0 J.

2.2.2 Évolution de l’énergie au palier ductile
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Figure 3.29 – Évolution de l’énergie absorbée au palier ductile en fonction des différents
paramètres de traitement thermique. La vitesse de trempe est représentée en abscisse, la tem-
pérature de revenu est représentée par la taille et la couleur des points et la durée du revenu
est représentée par un décalage local de l’abscisse et par la forme du point (plus la durée de
revenu est importante, plus le polygone a de côtés).

Contrairement au palier fragile, l’énergie absorbée au palier ductile a pour origine la déforma-
tion plastique du matériau. Elle est très dépendante du comportement et de la microstructure
et en particulier, de la propreté inclusionnaire. Dans le cas présent, l’ajustement de la transition
a été réalisé en fixant l’énergie du palier ductile à la moyenne des points à 0% de cristallinité,
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2. Variations des propriétés mécaniques avec les paramètres de traitement thermique

c’est-à-dire que nous considérons que le palier est atteint lorsque toute l’éprouvette devient duc-
tile et que l’énergie mesurée alors est une estimation de l’énergie du palier. Ce critère a plusieurs
avantages. Pour un matériau homogène et propre comme le nôtre, il permet de réduire le nombre
d’essais pour évaluer si le matériau se trouve dans le palier. Cette méthode relie cristallinité
et mesure de l’énergie et permet donc d’évaluer la cohérence des essais. Enfin, cette démarche
d’ajustement où les paliers ductile et fragile sont fixés permet de déterminer les caractéristiques
de chaque zone (paliers et transition) de manière indépendante. Les mécanismes prépondérants
qui gouvernent la rupture aux paliers ne sont pas les mêmes que ceux qui prennent place dans
la transition et réaliser un ajustement des grandeurs associées à ces zones en même temps n’est
pas complètement pertinent avec un nombre limité d’éprouvettes.

La figure 3.29 donne les variations de l’énergie au palier ductile en fonction des paramètres
de traitement thermique. Nous pouvons en dégager les tendances suivantes :

— L’augmentation de la vitesse de refroidissement entraîne une augmentation de l’énergie
absorbée au palier ductile pour tous les revenus considérés (tableau 3.6).

Température
de revenu

Durée du
revenu

K Vitesse de refroidissement (◦C · h−1)

(◦C) (h) 150 800 2000 8000

640 1 18.26 − − 0 7

610 6 19.25 0 22 23 27

640 6 19.90 0 24 25 38

660 6 20.33 0 14 27 32

640 20 21.00 0 29 27 44

Table 3.6 – Écarts d’énergie absorbée au palier ductile (en J) par rapport à la vitesse de
refroidissement 150 ◦C · h−1 pour chaque condition de revenu, à l’exception du revenu à 640 ◦C
pendant 1 h.

— L’augmentation de la température ou de la durée de revenu entraîne également une
augmentation de l’énergie absorbée au palier (tableau 3.7).
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Chapitre 3. Effet des paramètres de traitement thermique sur la microstructure et les
propriétés

Vitesse de
refroidissement

Température de revenu Durée du revenu (h)

(◦C · h−1) (◦C) 1 6 20

150 610 − −12 −
150 640 − 0 9

150 660 − 14 −

800 610 − −14 −
800 640 − 0 14

800 660 − 4 −

2000 610 − −14 −
2000 640 −8 0 11

2000 660 − 16 −

8000 610 − −23 −
8000 640 −14 0 15

8000 660 − 8 −

Table 3.7 – Écarts d’énergie absorbée au palier ductile (en J) par rapport au revenu
“standard” (640 ◦C pendant 6 h) pour chaque vitesse de refroidissement.

— Le matériau refroidi à 8000 ◦C · h−1 semble présenter une sensibilité au revenu légèrement
plus importante que les autres conditions : le passage de 610 ◦C à 640 ◦C ou de 1 h à 6 h

provoque une variation plus importante des propriétés (voir tableau 3.7).

Les variations de résilience au sein d’une même pièce épaisse, par exemple entre la peau du
matériau (traitement thermique 8000 ◦C · h−1 –640 ◦C –20 h) et le centre (traitement thermique
150 ◦C·h−1 –640 ◦C –6 h) peuvent être donc particulièrement prononcées, 55 J dans le cas présenté
(sur la figure 3.29). Aucune sensibilité particulière de certaines microstructures au revenu ne
semble se dégager particulièrement au vu des résultats. Il faudrait éventuellement déterminer
les transitions avec un plus grand nombre d’essais pour obtenir une meilleure précision dans la
détermination des grandeurs et confirmer les écarts observés.
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2.2.3 Évolution de la température de transition avec les conditions de traitement
thermique
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Figure 3.30 – Évolution de la température de transition T41J en fonction des différents
paramètres de traitement thermique à température ambiante. La vitesse de trempe est repré-
sentée en abscisse, la température de revenu est représentée par la taille et la couleur des points
et la durée du revenu est représentée par un décalage local de l’abscisse et par la forme du point
(plus la durée de revenu est importante, plus le polygone a de côtés).

La figure 3.30 donne les variations de la température de transition T41J en fonction des
différents paramètres de traitement thermique. Nous observons ici deux effets opposés. Alors
que l’augmentation de la vitesse de trempe tend à faire diminuer la température de transition
(tableau 3.8), l’augmentation de la durée de revenu entraîne une augmentation de la température
de transition (tableau 3.9). L’effet de la température de revenu est difficile à identifier, il semble
y avoir une corrélation positive entre les deux grandeurs mais une forte dispersion de celles-ci.
Cependant, après les refroidissements plus rapides, la température de transition du revenu à
610 ◦C pendant 6 h dépasse la température pour un revenu à 640 ◦C pour la même durée ; de
plus la température de transition à 150 ◦C · h−1 pour un revenu à 660 ◦C pendant 6 h semble
basse au vu des valeurs observées pour les autres vitesses de refroidissement à la même condition
de revenu. Pour les refroidissements à 2000 ◦C · h−1 et 8000 ◦C · h−1, pour un revenu de 6 h, il
semble que la température 640 ◦C soit un optimum.
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Température
de revenu

Durée du
revenu

K Vitesse de refroidissement (◦C · h−1)

(◦C) (h) 150 800 2000 8000

640 1 18.26 − − 0 −28

610 6 19.25 0 −21 −18 −27

640 6 19.90 0 −30 −35 −62

660 6 20.33 0 8 −15 −43

640 20 21.00 0 −20 −21 −49

Table 3.8 – Écarts de température de transition T41J (en ◦C) par rapport à la vitesse de
refroidissement 150 ◦C · h−1 pour chaque condition de revenu.

Vitesse de refroidissement Température de revenu Durée du revenu (h)
(◦C · h−1) (◦C) 1 6 20

150 610 − −16 −
150 640 − 0 12

150 660 − 4 −

800 610 − −7 −
800 640 − 0 22

800 660 − 42 −

2000 610 − 1 −
2000 640 −3 0 26

2000 660 − 24 −

8000 610 − 19 −
8000 640 −4 0 25

8000 660 − 23 −

Table 3.9 – Écarts de température de transition T41J (en ◦C) par rapport au revenu
“standard” (640 ◦C pendant 6 h) pour chaque vitesse de refroidissement.

De même que pour le palier, les variations de température de transition au sein d’une même
pièce épaisse, par exemple entre la peau du matériau (traitement thermique 8000 ◦C·h−1 –640 ◦C

–20 h) et le centre (traitement thermique 150 ◦C ·h−1 –640 ◦C –6 h) peuvent donc atteindre 20 ◦C.
Nous noterons ici l’effet positif du revenu qui réduit la différence entre la surface et la mi-
épaisseur du matériau causée par la différence de refroidissement.
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2.2.4 Dispersion des résultats d’essais dans la transition
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Figure 3.31 – Évolution de l’indicateur D en fonction des différents paramètres de
traitement thermique. La vitesse de trempe est représentée en abscisse, la température de revenu
est représentée par la taille et la couleur des points et la durée du revenu est représentée par
un décalage local de l’abscisse et par la forme du point (plus la durée de revenu est importante,
plus le polygone a de côtés).

La dispersion des résultats dans la transition ductile-fragile est un aspect peu étudié de
l’évaluation de la résilience. Pourtant, cette dispersion a pour origine la superposition de deux
modes de rupture différents et peut-être de plusieurs amorçages de la rupture fragile. Elle est
révélatrice de l’homogénéité du matériau et donc une grandeur d’intérêt pour les industriels.

Nous proposons d’évaluer ici la dispersion de la transition en déterminant la moyenne des
écarts des mesures expérimentales avec l’ajustement pour les points dont la température est
comprise dans la transition. Pour déterminer ces points, nous avons choisi les points dont la
température est comprise entre 5 et 95% du palier ductile. Nous noterons que cet intervalle
pourrait être optimisé en se basant sur un très grand nombre d’essais, comme l’étude de
Marini (2020). Afin de rendre les résultats comparables, cette moyenne est normalisée par
l’écart d’énergie entre le palier ductile et le palier fragile. Pour résumer, l’indicateur D correspond
à la moyenne des écarts (en valeur absolue) entre les points expérimentaux et l’ajustement, dans
l’intervalle de température défini (ici entre entre 5 et 95% du palier ductile), normalisés par la
différence d’énergie du palier fragile et du palier ductile. Plus les points sont dispersés, plus les
écarts seront importants, au regard de l’écart entre les paliers, et donc plus l’indicateur D sera
grand.

D =

∑
i∈[T5%;T95%] |Ei(Ti)− E(Ti)|

n ∗ (EU − EL)
(3.1)
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Les valeurs T5% et T95% représentent les températures où l’énergie absorbée, calculée via
la fonction ajustée atteint respectivement 5% et 95% de l’énergie au palier ductile et n est
le nombre de points qui répondent à ce critère. Les valeurs (Ti, Ei) représentent les points
expérimentaux, E(T ) l’ajustement en tangente hyperbolique ajusté sur les points et EU et EL

les énergies aux paliers ductile et fragile.
La figure 3.31 donne les valeurs de cet indicateur en fonction des paramètres de traitement

thermique. Les valeurs obtenues montrent que les résultats d’essais sont peu dispersés et proches
de la courbe ajustée. Il ne se dégage pas de tendance particulière notable. Cette étude semble
indiquer que l’étude de la dispersion des résultats d’essais dans la transition n’est pas pertinente
pour mettre en exergue une différence microstructurale particulière.

2.2.5 Évolution de la largeur de la transition
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Figure 3.32 – Évolution de la demi-largeur de transition Thw en fonction des différents
paramètres de traitement thermique. La vitesse de trempe est représentée en abscisse, la tem-
pérature de revenu est représentée par la taille et la couleur des points et la durée du revenu
est représentée par un décalage local de l’abscisse et par la forme du point (plus la durée de
revenu est importante, plus le polygone a de côtés).

La figure 3.32 donne les variations de la demi-largeur de la transition ductile-fragile Thw (“Half-
Width Temperature”). Il s’agit de l’un des paramètres de l’ajustement en tangente hyperbolique
fait sur les données expérimentales qui traduit l’étendue, en température, de la transition. Les
valeurs pour les différentes vitesses de trempe sont très proches les unes des autres, il ne semble
donc pas y avoir d’effet microstructural vraiment marqué contrairement aux températures de
transition par exemple. Les grandeurs trouvées sont typiques de celle obtenues pour un acier
de ce type (Marini, 2020). La demi-largeur est d’environ 40-55 ◦C quel que soit le traitement
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thermique. Une augmentation de la durée du revenu semble faire passer cette grandeur par un
maximum pour ensuite redescendre. La température de revenu n’a pas d’effet systématique et
marqué. Cette grandeur apparaît peu pertinente pour notre étude.

2.3 Variations de la ténacité avec les conditions de traitement ther-
mique

La température T0 définie par l’approche Master Curve (voire chapitre 1) a été déterminée
pour trois traitements thermiques selon les normes ISO 12135 (pour les essais) et ASTM 1921
(pour la détermination de la température T0). Le détail de la méthode pourra être trouvé en
annexe 3. Les traitements thermiques choisis couvrent les variations de transition observées à la
figure 3.28 et permettent d’avoir un premier aperçu sur l’effet de la vitesse de refroidissement et
de la durée de revenu sur la ténacité. Cette approche nous permet d’obtenir une température de
référence que nous pouvons alors comparer avec les températures de transition en résilience. Les
graphiques des figures suivantes (3.33, 3.34 et 3.35) exposent les résultats obtenus. Les résultats
obtenus sont satisfaisants avec 4 essais réalisés proches de la température T0. Le lecteur pourra
se référer à la figure 1.35 pour plus d’explications sur ce type d’approche. Pour un même revenu,
le passage d’un refroidissement à 150 ◦C · h−1 à un refroidissement à 8000 ◦C · h−1 entraîne
une diminution de la température T0 de 80 ◦C environ. Le revenu prolongé de 20 h à 640 ◦C

semble diminuer la ténacité. Le tableau 3.10 permet de comparer les températures de référence.
L’estimation de la norme ASTM (−34 ◦C) fonctionne bien pour le refroidissement à 8000 ◦C ·h−1

mais diffère de l’écart prédit pour les autres conditions. Pour chacun, douze éprouvettes de
ténacité CT12.5 ont été rompues à trois températures différentes pour déterminer T0. Cette
étude devra néanmoins être complétée afin de pouvoir complètement identifier les effets du
traitement thermique sur la ténacité.

Refroidissement
(◦C · h−1)

K T41J (◦C) T0(◦C) Différence (◦C)

8000 19.90 -100 -130 30
2000 21.00 -47 -56 9
150 19.90 -38 -51 13

Table 3.10 – Comparaison des températures de référence de chaque type d’essais. Pour
rappel, la norme ASTM donne T0 = T41J − 34, comme estimation de la température pour
réaliser les essais de ténacité.
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Figure 3.33 – Résultats expérimentaux et Master Curve du matériau issu du traitement
thermique 8000 ◦C · h−1 –640 ◦C –6 h – K = 19.90. L’incertitude est déterminée selon la norme
ASTM 1820–21.
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Figure 3.34 – Résultats expérimentaux et Master Curve du matériau issu du traitement
thermique 150 ◦C · h−1 –640 ◦C –6 h – K = 19.90. L’incertitude est déterminée selon la norme
ASTM 1820–21.
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Figure 3.35 – Résultats expérimentaux et Master Curve du matériau issu du traitement
thermique 2000 ◦C · h−1 –640 ◦C –20 h – K = 21.00. L’incertitude est déterminée selon la norme
ASTM 1820–21.

Dans cette section, nous avons abordé l’effet du traitement thermique sur les
propriétés en traction, résilience et ténacité. La base de données expérimentales
pourra être complétée à la suite de cette thèse afin d’obtenir un outil de comparai-
son complet reliant propriétés en traction, en résilience et en ténacité. Cependant,
certaines corrélations entre les résultats d’essais peuvent être déjà commentées.
La vitesse de refroidissement est le paramètre d’influence au premier ordre des
propriétés : la résistance mécanique, le palier ductile, la température de transition
et la température T0. Le revenu a aussi un effet sur ces propriétés mais de ma-
nière moins marquée. Nous aborderons l’effet de la microstructure aux chapitres
suivants et nous nous concentrons ici sur les corrélations phénoménologiques entre
propriétés macroscopiques.

Conclusions de la section

177



Chapitre 3. Effet des paramètres de traitement thermique sur la microstructure et les
propriétés

3 Quelles sont les relations entre les différentes caractéris-
tiques mécaniques ?

Nous disposons d’une base de données expérimentales pour 18 conditions de trai-
tement thermique. L’objectif est ici de croiser ces données afin d’en tirer des
corrélations qui peuvent servir d’outils pour les industriels afin de pleinement
exploiter les essais mécaniques.

Objectifs de la section

3.1 Relation entre dureté et propriétés en traction

La limite d’élasticité et la résistance mécanique sont toutes les deux fortement corrélées avec
la dureté. La figure 3.36 présente les corrélations entre la dureté moyenne et de la résistance
mécanique et montre bien la forte corrélation entre ces grandeurs. La relation linéaire ajustée
sur ces données est tout à fait cohérente avec les résultats de la littérature, comme ceux de
l’étude de Pavlina et al. (2008) qui ont étudié la relation entre les propriétés en traction (Rm

et Re) et la dureté des aciers. Cette corrélation nous indique que les cartographies de dureté
pourraient nous donner une information sur les variations locales du comportement.
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Figure 3.36 – Relation entre la résistance mécanique (Rm) et la dureté moyenne du
matériau. Les barres horizontales représentent l’écart type de la distribution de dureté.
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3.2 Relation entre propriétés en traction et résilience

3.2.1 Corrélations avec l’énergie au palier ductile

Le lien entre les propriétés en traction et les propriétés en résilience est tout particulièrement
intéressant, il nous fournit des éléments pour savoir en quoi le comportement uniaxial du maté-
riau impacte les propriétés à rupture. Si le lien entre ductilité et limite d’élasticité avec le palier
ductile peut sembler au premier abord assez évident (plus le matériau se déforme à un niveau
de contrainte élevé, plus l’énergie absorbée est importante), la relation avec la température de
transition reste plus obscure. Les propriétés en résilience du matériau d’étude varient fortement
suivant le traitement thermique (notamment la vitesse de refroidissement). Cependant, l’étude
de la microstructure révèle de fortes similarités entre les traitements thermiques, que ce soit au
niveau des désorientations, de la morphologie des microstructures.

L’énergie absorbée au palier ductile est fortement corrélée avec la striction même si celle-
ci varie peu (figure 3.39). Cette corrélation se comprend bien dans la mesure où la striction
représente la capacité du matériau à se déformer et à absorber de l’énergie par déformation
dans le plan perpendiculaire à la direction de sollicitation, et ce, en grandes déformations. Cette
corrélation est également bien illustrée par la dépendance de l’énergie absorbée avec la taille de
la déchirure ductile (figure 3.37).
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Figure 3.37 – Relation entre l’énergie absorbée lors d’un essai de résilience et la taille de
la déchirure ductile. Condition de revenu fixée à 640 ◦C pendant 6 h.

Par ailleurs, l’énergie du palier ductile n’est pas corrélée avec la déformation plastique à
rupture ou la déformation plastique homogène. La résistance mécanique, la limite d’élasticité,
la limite d’écoulement ou le produit de ces caractéristiques avec la striction sont significative-
ment corrélées avec l’énergie du palier ductile par vitesse de refroidissement (figure 3.40). Les

179



Chapitre 3. Effet des paramètres de traitement thermique sur la microstructure et les
propriétés

résistances et la striction impactent directement la capacité du matériau à absorber de l’énergie.
Nous pouvons le voir sur la figure 3.38, pour une température fixée et un traitement thermique
donné, la différence d’énergie se joue sur la valeur de déplacement (donc de déformation) avant
la rupture fragile. Pour un même déplacement à rupture, la différence entre les traitements
thermiques se joue au travers de la charge à l’écoulement plastique généralisé Fgy, que l’on peut
relier approximativement avec la limite d’élasticité.
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Figure 3.38 – Portion de courbes instrumentées en résilience pour différentes vitesses de
refroidissement, le revenu est fixé à 640 ◦C pendant 6 h.
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Figure 3.39 – Relation entre la striction (Z) et l’énergie absorbée au palier ductile (EU).
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Figure 3.40 – L’énergie absorbée au palier ductile (notée ici EU) en fonction de la limite
d’élasticité (Rp0.2).

3.2.2 Corrélations autour de la température de transition

La température de transition T41J est corrélée avec la limite d’élasticité, comme le montre
la figure 3.41. Cette corrélation est difficile à interpréter. Nous pouvons y voir que plus la
limite d’élasticité est haute, plus la microstructure est “fine”, la contrainte de clivage élevée et
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la température de transition basse. Nous noterons que la limite d’élasticité étant corrélée avec
la dureté et la résistance à la rupture, cette corrélation s’étend également à ces grandeurs, mais
reste moins marquée, dans notre cas, qu’avec la limite d’élasticité.
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Figure 3.41 – Relation entre la température de transition T41J et la limite d’élasticité à
0,2% de déformation plastique (Rp0.2).

3.3 Relation entre ténacité et résilience

La figure 3.42 donne la corrélation entre la température de transition T41J et la tempé-
rature T0. Cette première mise en relation devra être étayée avec plus d’essais mais pourrait
être prometteuse comme outil pour estimer grossièrement la température T0 à partir de la
détermination de la transition ductile-fragile comme le propose la norme ASTM.
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Régression linéaire, R2 = 0.99, a = 1.35, b= 3.75°C Données expérimentales

Figure 3.42 – Relation entre la température de transition T41J et la température T0.

Les corrélations entre certaines grandeurs mécaniques ont pu être mises en lumière.
La relation entre la dureté et la résistance mécanique a été vérifiée. L’énergie au
palier ductile dépend des propriétés de élastoplastique en grandes déformations,
c’est-à-dire la striction et de la résistance du matériau (limite d’élasticité ou
résistance mécanique). La température de transition est quant à elle reliée à la
limite d’élasticité.

Conclusions de la section
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Les propriétés en résilience et en traction des dix-huit traitements thermiques ont
été déterminées. La microstructure et la dureté ont également été caractérisées.
Toutes les microstructures étudiées sont bainitiques à l’exception des zones ségré-
gées négativement après refroidissement à 150 ◦C ·h−1 qui présentent des grains de
ferrite proeutectoïde. Les trois grandes familles de bainite (inférieure, supérieure et
granulaire) sont présentes et l’augmentation de la vitesse de refroidissement favo-
rise la formation de la bainite supérieure puis inférieure au détriment de la bainite
granulaire. Il est difficile d’attribuer un type de bainite à un refroidissement précis,
les ségrégations élargissant la gamme de microstructures présentes. Il n’est donc
pas possible d’attribuer à une microstructure des propriétés mécaniques précises.
Nous remarquerons que la durée et la température de revenu ont en général un effet
similaire sur les propriétés. Nous récapitulons les effets du traitement thermique
sur les propriétés mécaniques dans le tableau 3.11. Certaines corrélations entre
dureté, propriétés en traction, propriétés en résilience et en ténacité ont été mises
en exergue. Un travail d’approfondissement serait nécessaire pour confirmer ces
corrélations et leurs domaines de validité mais elles pourraient fournir un bon outil
d’estimation des propriétés mécaniques et à rupture entre différents types d’essais.
Les corrélations identifiées sont :

— Dureté et résistance mécanique
— Limite d’élasticité et température de transition T41J

— Striction et énergie absorbée au palier ductile
— Température de transition T41J et température Master Curve T0

Conclusions
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Propriété Vitesse de
refroidissement

Température de
revenu Durée de revenu

Énergie au palier
ductile ++ ++ ++

Énergie au palier
fragile ∅ ∅ ∅

Température de
transition −− + ++

Demi-largeur de la
transition ∅ ∅ ∅

Dispersion des
valeurs dans la

transition
∅ ∅ ∅

Ténacité
(température T0)

−− N/A ++ (à confirmer)

Dureté moyenne + − −
Limite d’élasticité ++ −− −−

Résistance
mécanique + −− −−
Striction + ++ ++

Allongement à
rupture ∅ + ∅

Allongement
homogène − + +

Table 3.11 – Tableau récapitulatif de l’effet des paramètres de traitement thermique sur
les propriétés mécaniques. ++ Corrélation marquée positive. + Tendance positive légère ou non
systématique. ∅ aucun effet. − Tendance négative légère ou non systématique. −− Corrélation
marquée négative. En rouge, indique une tendance non recherchée (dégradation des propriétés)
en vert une tendance recherchée (amélioration des propriétés).
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Chapitre 4
Détermination des contraintes critiques et
modélisation par Approche Locale

Nous avons déterminé les propriétés mécaniques des dix-huit microstructures du
plan d’étude. Les transitions ductile-fragile présentent notamment des différences
significatives. Pour tenter de comprendre les différences observées, nous allons
déterminer les contraintes critiques de certaines microstructures pour étudier si
celles-ci sont à l’origine des différences de propriétés observées. Ainsi la contrainte
critique dépend-elle de la microstructure ? Les variations de propriétés macrosco-
piques sont-elles reliées à des contraintes critiques différentes ? L’Approche Locale
nous permet-elle de rendre compte des différences ? Ainsi, nous explorons l’aspect
mécanique de la rupture fragile tandis que nous en aborderons les aspects physiques
au chapitre suivant.

Objectifs
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1 Méthode du Load Diagram : évaluation des contraintes
critiques de clivage pour les essais de résilience

Nous présentons dans cette section une méthode d’estimation des contraintes cri-
tiques de clivage à partir d’un essai de résilience. Cette méthode, basée sur l’analyse
des courbes instrumentées, nous permettra d’estimer les contraintes critiques de
clivage pour chaque microstructure.

Objectifs de la section

1.1 Présentation de la méthode d’estimation de la contrainte critique
de clivage à l’aide du Load Diagram

Les auteurs Fabry et al. (1994) et Chaouadi et al. (2002) ont introduit une méthode
d’estimation de la contrainte critique à partir des essais de résilience. Elle repose sur une
étude des courbes Charpy instrumentées, appelée Load Diagram. Cette méthode a plusieurs
applications mais nous nous limiterons ici à son application à l’estimation de la contrainte
critique de clivage. La courbe de l’essai Charpy instrumenté, dont nous présentons sur la
figure 4.1 un exemple typique, présente plusieurs points et phases particulières.

— Point Fgy : Charge à partir de laquelle la déformation plastique s’est généralisée à toute
la section de l’éprouvette. La déformation reste toutefois limitée à ce moment.

— Début de propagation de la déchirure ductile dans l’éprouvette à partir de l’entaille.

— Point Fm : Charge maximale atteinte durant l’essai.

— Point Fiu : Charge à laquelle s’amorce la rupture fragile de l’éprouvette.

— Propagation de la fissure fragile.

— Point Fa : Charge à laquelle s’arrête la propagation de la fissure fragile. L’éprouvette
achève ensuite éventuellement de se rompre de manière ductile et les lèvres de cisaillement
se forment.

— Formation de lèvres de cisaillement.

En fonction de la température d’essai et de son comportement à rupture propre, l’éprouvette
va présenter uniquement de la rupture fragile, de la rupture fragile faisant suite à la propagation
de la déchirure ductile ou uniquement de la déchirure ductile. Cette évolution du mode de
propagation se traduit par une évolution de l’énergie absorbée par l’éprouvette (qui correspond
à l’aire sous la courbe donc dissipée essentiellement par un mode de rupture ductile).
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Figure 4.1 – Courbe charge en fonction du temps typique d’un essai de résilience. La
courbe bleue correspond aux données expérimentales et la courbe rouge aux données lissées.

Le Load Diagram correspond à la représentation de ces différents points en fonction de
la température pour une série d’essais de résilience. La figure 4.2 schématise les courbes qui
sont obtenues. L’intersection des différentes courbes nous permet de définir des températures
spécifiques et leurs charges associées. Ainsi l’intersection Fiu(T ) = Fa(T ) marque la limite
entre le palier ductile et la transition ductile-fragile. L’intersection des courbes Fm(T ) = Fgy(T )

marque quant à elle la limite entre la transition et le domaine fragile. La détermination de
la charge en ce point permet, selon les auteurs, l’estimation de la charge critique de clivage.
Ce point sera appelé (T∗, F∗) dans la suite de l’exposé. En effet, trois caractéristiques nous
permettent d’estimer la contrainte critique de clivage.

1. En ce point Frupture = Fm = Fgy. Cela correspond au point où l’amorçage de la rupture
fragile se fait dès le début de l’écoulement plastique généralisé.

2. À la charge F = Fgy, le champ de contraintes est quasiment uniforme sur la section de
l’éprouvette (hypothèse approximative pour notre matériau d’un matériau parfaitement
plastique).

3. Les auteurs de cette méthode considèrent qu’il est possible d’exprimer le chargement sous
forme de contraintes avec l’expression 3 suivante. Cette expression est établie en reliant
le moment fléchissant et le chargement.

σ =
βSF

2Cf (W − a)2B
(4.1)

— β est une constante dépendant du type de critère de plasticité. Elle vaut 2 pour
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résilience

le critère de Tresca et
√
3 pour le critère de Von Mises. Chaouadi et al. (2002)

utilisent une valeur intermédiaire β = 1.886.

— S correspond à la longueur de l’éprouvette qui est sollicitée entre les deux appuis de
la flexion trois points, S = 40mm.

— F désigne le chargement en N.

— Cf est le facteur de confinement plastique (“Constraint Factor”) qui vaut 1.274. Il
s’agit d’un facteur d’amplification de la charge limite entre une éprouvette entaillée
et non entaillée.

— W est la largeur de l’éprouvette, W = 10mm.

— a est la profondeur de l’entaille, a = 2mm.

— B désigne l’épaisseur de l’éprouvette, B = 10mm.

C
ha
rg
em
en
t

Température

Fm
Fiu

Fgy

Fa

Palier ductilePalier fragile Transition ductile-fragile

(T*, F*)

Fm= Fiu

Figure 4.2 – Représentation d’un Load Diagram typique. La forme des courbes charge-
temps des essais de résilience est également représentée.

Au passage à la plasticité généralisée concomitant avec l’amorçage de la rupture fragile, c’est-
à-dire à l’intersection (T∗, F∗), l’éprouvette présente par hypothèse un profil de contraintes
uniforme sur la section au niveau de l’entaille et nous pouvons ainsi estimer (grossièrement)
la contrainte critique de clivage avec l’équation 3 (quelle que soit la position réelle du site
d’amorçage). Les courbes de traction étant parallèles les unes aux autres, la comparaison entre
les matériaux reste possible.
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1.2 Déclinaison de la méthode aux résultats expérimentaux

Nous disposons d’un ensemble de résultats expérimentaux (Ti, F
i
m, F

i
gy, F

i
a, F

i
iu)i∈[1,n] où n

est le nombre d’essais. La procédure est la suivante :

1. Déterminer pour chaque essai, à partir de la courbe de mesure de la charge en fonction
du temps, les charges caractéristiques.

2. Tracer ces charges en fonction de la température.

3. Déterminer la courbe Fgy(T ). L’ajustement utilisé est un ajustement polynomial d’ordre
deux (Fgy = aT 2+ bT + c). Ce dernier est contraint par aFgy > 0 d’après la concavité de la
limite d’élasticité en traction en fonction de la température (voir chapitre 3). Les points
utilisés sont les points compris entre la température où Fgy est maximale et la première
température où Fiu = Fa = 0.

4. Déterminer la courbe Fm(T ), on utilise également un polynôme d’ordre 2 pour l’ajus-
tement. Ce dernier est contraint par aFm < 0. Compte tenu des limitations de la cam-
pagne d’essais en termes de nombre d’éprouvettes rompues dans le domaine fragile, nous
ne disposons parfois pas de suffisamment de points pour décrire la partie croissante
de la courbe Fm(T ) comme nous pouvons le voir sur la figure 4.3. En effet, les éprou-
vettes ont parfois directement rompu dans la partie élastique. Afin de pallier ce pro-
blème, nous définissons les valeurs des charges utilisées comme les charges maximales
(Ti, F

i
m)ajustement = (Ti,max (F i

m, Fgy(Ti))). Sur la figure, cette correction est indiquée par
la mention “Correction Fm”.

5. Déterminer (T∗, F∗) à l’intersection des courbes.

Les Load Diagram par microstructure peuvent être trouvés en annexe 2.
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résilience
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Figure 4.3 – Exemple de Load Diagram où nous ne disposons pas d’assez de points
pour décrire la courbe Fm(T ), il faut donc corriger les valeurs de Fm comme l’illustre la figure.
Traitement thermique : refroidissement à 8000 ◦C · h−1 puis revenu à 640 ◦C pendant 6 h.

Cette approche présente néanmoins quelques limites. Les résultats d’essais, les valeurs de
Fm notamment, sont naturellement statistiquement distribués avant que la valeur réelle de
Fm ait été atteinte. De plus, les essais de résilience ont été réalisés dans le but de déterminer
la transition ductile-fragile (qui nécessite des essais sur tout l’intervalle de température de la
transition et sur les paliers) et non pour appliquer la méthode du Load Diagram (qui nécessite
surtout des essais dans le domaine fragile ou le début de la transition).

La figure 4.4 montre les variations de la charge critique F∗ en fonction des paramètres
de traitement thermique. Elle augmente avec la vitesse de refroidissement et diminue avec
l’augmentation de la température ou de la durée du revenu. Nous noterons cependant que la
température semble avoir un effet plus marqué, ainsi les traitements thermiques avec un revenu
à 660 ◦C pendant 6 h, soit K = 20.33 présentent une charge F∗ moins importante que les
traitements thermiques avec un revenu à 640 ◦C pendant 20 h, soit K = 21.00. Il faut toutefois
noter que les valeurs estimées sont assez proches et que la méthode de détermination de ces
valeurs reste assez grossière pour les raisons mentionnées plus haut. Nous pouvons donc retenir,
de manière générale, que l’augmentation de l’intensité du revenu a tendance à abaisser la charge
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critique à rupture fragile F∗ des éprouvettes Charpy. Ces variations restent cohérentes avec
les observations faites jusqu’alors sur les variations des propriétés à rupture comme le montre
le graphique de la figure 4.5 où l’on observe une corrélation marquée entre la charge F ∗ et la
température de transition T41J . Cette corrélation est aussi observée pour T∗ qui peut être
interprétée comme une température de transition de plasticité (figure 4.6).
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Figure 4.4 – Variations de la charge F∗ en fonction des paramètres de traitement ther-
mique.

194



1. Méthode du Load Diagram : évaluation des contraintes critiques de clivage pour les essais de
résilience

−100 −90 −80 −70 −60 −50 −40 −30
Température de transition T41J (°C)

15

16

17

18

19

20

C
h

a
rg

e
cr

it
iq

u
e
F
∗

(k
N

)

610°C - 6h, K = 19.25

150°C/h

640°C - 20h, K = 21.00

640°C - 6h, K = 19.90

640°C - 1h, K = 18.26

800°C/h

660°C - 6h, K = 20.33

2000°C/h 8000°C/h

Figure 4.5 – Variation de la charge F∗ en fonction des paramètres de traitement thermique
et la température de transition T41J .
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Figure 4.6 – Variation de la température T∗ en fonction des paramètres de traitement
thermique et la température de transition T41J .
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Nous avons utilisé la méthode du Load Diagram pour estimer la charge critique F ∗.
Elle présente des variations similaires à celles de la température de transition. Par
ailleurs cette charge peut être reliée, moyennant certaines hypothèses simplifica-
trices, à la contrainte critique moyenne de clivage. Les premiers résultats semblent
indiquer que la méthode du Load Diagram pourrait constituer un bon outil pour
extraire une première estimation de la contrainte critique de clivage de l’essai de
résilience. Les contraintes critiques seront étudiées dans la partie suivante.

Conclusions de la section
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critiques de clivage

2 Campagne d’essais de traction sur éprouvettes entaillées,
détermination des contraintes critiques de clivage

Pour préciser les contraintes estimées par la méthode du Load Diagram et afin
d’estimer une distribution des contraintes critiques en fonction de la microstructure,
nous avons réalisé une campagne d’essais de traction sur éprouvettes entaillées pour
cinq conditions de traitement thermique. À l’aide d’une simulation par éléments
finis de cet essai nous avons pu déterminer la contrainte critique de clivage de cinq
microstructures.

Objectifs de la section

2.1 Campagne d’essais

2.1.1 Conditions d’essai

Afin de d’étudier la relation entre contrainte critique et propriétés à rupture, cinq traitements
thermiques ont été utilisés dont nous donnons les paramètres dans le tableau 4.1. La vitesse de
trempe étant le paramètre de variations au premier ordre des propriétés, nous en étudions l’effet
pour un même revenu (condition industrielle “typique” 640 ◦C pendant 6 h). Une cinquième
condition a été ajoutée afin d’étudier l’effet d’un revenu prolongé (20 h) après un refroidissement
à 2000 ◦C · h−1. Cinq éprouvettes de type AE2–6 ont été prélevées pour chaque traitement
thermique (voir tableau 4.7) suivant la direction TL. Ce type d’éprouvettes a déjà été utilisé
dans des études précédentes (Beremin, 1983 ; Stéphane Renevey, 1998). Ces éprouvettes
sont utilisées pour la détermination des contraintes critiques de clivage, pour les matériaux
isotropes, car elles sont faciles à simuler par éléments finis, grâce leur géométrie axisymétrique.
Elles permettent de redistribuer suffisamment les contraintes (pour une déformation moyenne
supérieure à 5% dans la section minimale) pour obtenir un profil de contrainte sans variations
abruptes, ce qui limite les imprécisions. Lors de ces essais, la déformation plastique reste limitée
(inférieure à 25%) malgré un haut niveau de contraintes, ce qui permet de limiter les effets de
la déformation sur la contrainte critique.

L’essai est piloté en déplacement traverse à une vitesse de déplacement de 1,2×10−3mm ·s−1

qui correspond à un taux de déformation approximatif de 5×10−4 s−1 sur la longueur utile de la
partie entaillée de l’éprouvette qui vaut 2,4mm. Les variations de l’effort sont également suivies
durant l’essai et l’éprouvette est munie d’un extensomètre diamétral au niveau de l’entaille afin
d’obtenir la courbe d’évolution de la réduction diamétrale en fonction du chargement. Nous
avons pu vérifier la précision de l’extensomètre a posteriori en comparant le diamètre à rupture
au diamètre à rupture mesuré via un macroscope (voir tableau 4.5). C’est cette courbe qui sera
utilisée pour l’identification de la loi de comportement utilisée dans la simulation par éléments
finis.

Pour déterminer la contrainte critique de clivage associée à une éprouvette donnée, il faut
que la déformation moyenne de l’éprouvette (donnée par l’équation 4.2 où Φ désigne le diamètre
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de l’éprouvette) soit comprise entre 5% et 25%. Ceci permet de limiter l’effet de la déformation
sur la contrainte critique et de faire en sorte que le champ de contraintes soit le plus régulier
possible. La température de réalisation des essais a donc été choisie de manière itérative pour
chacun des traitements thermiques. La première température a été choisie en se basant sur les
travaux de Stéphane Renevey (1998). Pour chaque condition de traitement, l’intervalle de
températures de test ne dépasse pas 10 ◦C. Nous étudierons toutes les cinq éprouvettes pour
chaque traitement. Nous donnons dans le tableau 4.2 un récapitulatif de ces températures.

ϵr = 2 ln

(
Φ0

Φr

)
(4.2)

Refroidissement
(◦C · h−1)

Température de
revenu (◦C)

Durée du revenu (h)
Paramètre K de

revenu

150 640 6 19.90
800 640 6 19.90
2000 640 6 19.90
2000 640 20 21.00
8000 640 6 19.90

Table 4.1 – Tableau récapitulatif des traitements thermiques étudiés dans le cadre de la
campagne d’essais de traction sur éprouvette entaillée.

Figure 4.7 – Plan de l’éprouvette de traction entaillée AE2–6 utilisée pour la campagne
d’essais. L’axe de l’éprouvette correspond à la direction TL. Cotes en millimètres.
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Refroid.
(◦C · h−1)

K −170 ◦C −160 ◦C −150 ◦C −140 ◦C

8000 19.90
0.22, 0.12,
0.07, 0.05

0.27 – –

2000 19.90 –
0.11, 0.08,
0.07, 0.05

0.31 –

800 19.90 – –
0.25, 0.18,
0.13, 0.09,

0.09
–

2000 21.00 – – 0.11, 0.05
0.22, 0.1,

0.09

150 19.90 – – –
0.19, 0.15,
0.14, 0.12,

0.09

Table 4.2 – Tableau récapitulatif des déformations moyennes à rupture des éprouvettes
testées par température et par traitement thermique lors de la campagne d’essais de traction
sur éprouvettes entaillées.

2.1.2 Résultats d’essai

2.1.2.1 Qualité des essais

La figure 4.9 suivante présente les courbes expérimentales. Nous noterons la bonne répétabi-
lité des essais entre eux à température donnée et traitement thermique donné. Les déformations
moyennes à rupture sont bien comprises dans l’intervalle désiré dans la plupart des cas (ta-
bleau 4.2). Nous disposons également d’au moins trois essais pour une température d’essai et
par traitement thermique. Les autres résultats obtenus lors de l’optimisation de la température
d’essai restent proches de l’intervalle cible (la déformation moyenne à rupture est inférieure à
0.31), nous les conserverons donc afin de maximiser le nombre d’éprouvettes étudiées. Nous re-
marquons par ailleurs que toutes les éprouvettes présentent un faciès complètement fragile. Ces
observations nous assurent que le post-traitement et la détermination des contraintes critiques
peut se faire sur des bases expérimentales solides. La figure 4.8 donne un exemple du champ de
contraintes obtenu sur la tranche de l’éprouvette.
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Figure 4.8 – Champ de la contrainte axiale au moment de la rupture. Essai à −170 ◦C.
Traitement thermique : 8000 ◦C–640 ◦C–6 h – K = 19.90.

2.1.2.2 Tendances observées

Comme le montre la figure 4.9, les niveaux de contraintes atteints pour ces niveaux de
déformation sont similaires à ceux obtenus dans la littérature (S. Renevey et al., 1996)
qui, pour un matériau présentant une transition à Tt = 14 ◦C (contre Tt = 15 ◦C pour le
traitement thermique 2000 ◦C–640 ◦C–6 h) en utilisant la même géométrie d’éprouvette, obtient
des contraintes critiques à −150 ◦C, entre 5% et 20% de déformations moyennes, variant entre
1300MPa et 1600MPa.

La figure 4.10 relie la déformation moyenne à rupture avec la contrainte conventionnelle
moyenne à rupture.

Pour un matériau donné, l’augmentation de la température d’essai tend à faire augmenter
la déformation moyenne à rupture et à faire diminuer la contrainte moyenne à rupture.

Pour une même température d’essai, l’augmentation de la vitesse de refroidissement entraîne
une augmentation de la déformation moyenne à rupture et de la contrainte moyenne à rupture.
Ces tendances sont cohérentes avec celles observées pour les propriétés mécaniques.

Dans le cas du refroidissement à 2000 ◦C · h−1, il y a une différence de température d’essais
de 20 ◦C entre les deux conditions de revenu pour obtenir des niveaux de déformations à rupture
similaires. L’augmentation de la durée de revenu, qui entraîne une dégradation des propriétés
mécaniques, se retrouve dans le passage à −140 ◦C par rapport à un revenu de 6 h (K = 19.90).

200



2. Campagne d’essais de traction sur éprouvettes entaillées, détermination des contraintes
critiques de clivage

Le tableau 4.3 compare les températures sélectionnées avec la température T0 et la tempé-
rature de transition T41J . Les températures plus basses des éprouvettes entaillées s’expliquent
par les conditions quasistatiques de l’essai (par rapport à l’essai de résilience) et l’entaille qui
est moins sévère (triaxialité des contraintes plus faibles par rapport à une éprouvette CT).

Refroidissement
(◦C · h−1)

K
Température

d’essai idéale ◦C
T41J (◦C) T0(◦C)

8000 19.90 -170 -100 -130
2000 19.90 -160 -73 −
800 19.90 -150 -57 −
2000 21.00 -140 -47 -56
150 19.90 -140 -38 -51

Table 4.3 – Comparaison des températures de référence de chaque type d’essais.

2.1.2.3 Comportement à rupture

À température d’essai et matériau donnés, nous noterons que les contraintes moyennes
critiques à rupture sont peu dispersées par rapport aux déformations moyennes critiques à
rupture (voir figure 4.10). Les contraintes varient d’environ 50MPa pour des déformations qui
varient environ de 0.2. Cette stabilité relative de la contrainte moyenne peut se comprendre
de la façon suivante. Une fois passé la limite d’élasticité, le niveau de contrainte au centre
de l’éprouvette va progressivement se stabiliser. La zone centrale de plus haute contrainte
va alors s’élargir progressivement, la déformation moyenne augmentant dans le même temps,
jusqu’à rencontrer un site d’amorçage qui va provoquer la rupture de l’éprouvette. La matière
est “échantillonnée” par le chargement mécanique mais la contrainte conventionnelle varie peu.
Comme les sites d’amorçage sont distribués dans le volume, la déformation moyenne à rupture
est distribuée pour un niveau de contrainte conventionnelle à rupture relativement stable.
Cependant, comme la contrainte critique locale d’amorçage n’est pas constante mais qu’elle est
aussi distribuée, nous ne pouvons pas observer de corrélation directe entre la position du site et
la déformation moyenne à rupture, ce qui a été vérifié dans le cas de nos essais.
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Figure 4.9 – Contrainte conventionnelle moyenne en fonction de la réduction diamétrale
pour les éprouvettes de traction entaillées. Φ désigne le diamètre, Φ0 le diamètre initial, S0 la
section initiale entre les fonds d’entaille et F la charge.
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Figure 4.10 – Contrainte conventionnelle moyenne à rupture en fonction de la réduction
diamétrale à rupture pour les éprouvettes de traction entaillées. Φr désigne le diamètre à rupture,
Φ0 le diamètre initial, S0 la section initiale de la zone entaillée et F le chargement. La taille des
points augmente avec la température d’essais.

2.1.2.4 Positions des sites d’amorçage sur le faciès de rupture

Nous pouvons identifier le site d’amorçage de la rupture fragile sur les faciès de rupture
selon la procédure décrite dans le chapitre suivant. Dans ce chapitre, nous n’utiliserons que la
position du site. Ses autres caractéristiques seront étudiées en détail dans le chapitre suivant.
De plus, nous pouvons ajuster une ellipse (quasi-circulaire) sur le faciès et ainsi en déterminer
le centre puis la distance du site d’amorçage au centre de l’éprouvette. La figure 4.11 donne un
exemple de mesure de la position du site d’amorçage qui sera supposé localisé dans la section
minimale de l’éprouvette (mesure radiale uniquement). Nous remarquons que les longueurs des
deux axes de l’ellipse ainsi ajustée sont très proches l’une de l’autre. Le petit axe diffère en
moyenne de 0,36% du grand axe soit 0,02mm environ par rapport au diamètre de 6mm de
l’éprouvette. À titre de comparaison, la taille de grain (et de facette de clivage) est d’environ
20-30µm. Il n’y a donc pas d’anisotropie marquée du matériau dans le plan (L–TC).
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1 mm

0,765 mm
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Amorçage

Ellipse 5,66 mm - 5,67 mm

Figure 4.11 – Exemple de mesure de la position du site d’amorçage. Traitement thermique :
2000 ◦C–640 ◦C–6 h – K = 19.90. Essai à 140 ◦C. Image en mode électrons secondaires.

La figure 4.12 donne la répartition de la position radiale des sites d’amorçage en fonction
de la température d’essai et des paramètres de traitement thermique. Toutes les éprouvettes
ne comportent qu’un seul site d’amorçage. La température et les conditions de traitement ne
semblent pas influencer la position des sites, ce qui correspond bien à leur nature dispersée
comme décrit dans paragraphe précédent. Les sites sont concentrés vers le centre de l’éprouvette.
L’étude de S. Renevey et al. (1996) qui comporte un nombre conséquent (une quarantaine)
d’essais sur éprouvette de traction entaillée observe une distance radiale moyenne de 1mm

pour le même type d’éprouvette. Nous noterons toutefois que l’amorçage du matériau se fait
à proximité d’inclusions ou au niveau de colonies de MnS qui jouent un rôle d’amplificateur
local tandis que le clivage est amorcé préférentiellement sur des carbures dans notre matériau
de propreté inclusionnaire nettement plus élevée (voir chapitre 2 Section 3, voir chapitre 5).
La répartition volumique de ces constituants étant aléatoire, cela peut expliquer les différences
de position radiale observées. Le maximum de contraintes étant atteint au centre mais sur un
volume réduit, le résultat est conforme à ce qui était prévu ; c’est-à-dire une coopération entre
le niveau de contrainte et le volume de l’anneau de matière contenant le site d’amorçage pour
produire l’amorçage. On notera enfin que la position du site d’amorçage est insensible à l’état
métallurgique. Afin d’estimer la contrainte critique de clivage associée à l’amorçage, il nous faut
à présent obtenir le champ de contraintes et de déformations tout au long de l’essai pour en
extraire les valeurs aux sites d’amorçage au moment de la rupture, pour chaque essai.
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Figure 4.12 – Répartition des sites d’amorçage sur la section finale (2,4mm au minimum)
de l’éprouvette de traction entaillée.

2.2 Estimation des contraintes critiques par la méthode des éléments
finis

2.2.1 Paramétrage de la simulation et identification des lois de comportement

Nous disposons, après l’analyse des essais, de la position du site d’amorçage sur le faciès de
rupture. Afin d’obtenir la contrainte critique de clivage, il nous faut à présent obtenir le champ
de contraintes et de déformations au cours de l’essai dans le volume de l’éprouvette. Pour cela,
nous avons réalisé une simulation par éléments finis de l’essai par température d’essai et par
traitement thermique.

Le maillage utilisé, inspiré des travaux de (Amzil, 2021), est présenté sur la figure A.150.
Une étude paramétrique de l’effet de la taille du plus petit élément du maillage peut être trouvée
en annexe 7. Au vu des symétries de l’éprouvette et de l’isotropie du comportement du matériau,
il suffit de mailler un quart d’une section longitudinale. L’éprouvette étant axisymétrique, le
calcul est réalisé en deux dimensions. Les éléments utilisés sont des éléments quadrangles
linéaires incompressibles (ICQ4 dans la nomenclature de CAST3M) pour éviter le phénomène
de blocage volumique. Les éléments dans la zone d’entaille ont une taille approximative d’environ
20 µm, cette finesse de maillage nous permet de minimiser les erreurs dans la détermination des
contraintes liées à l’interpolation des valeurs aux points de Gauss. Le champ de contraintes et de
déformations ne présentant pas de gradient marqué (voir figure A.149 par exemple), cette taille
caractéristique nous permet de bien représenter les variations de ces grandeurs. Par ailleurs, le
calcul étant réalisé en deux dimensions, le coût de cet affinement du maillage reste modique. Le
calcul est fait en petites déformations avec géométrie réactualisée à chaque pas. Le déplacement
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maximal est fixé à 0,61mm, ce qui permet de couvrir l’ensemble de la plage de déplacements des
différents essais. Le chargement est linéaire. Le nombre de pas est fixé à 280 avec une fréquence
accrue dans la partie élastique de l’essai.

Il n’a pas été observé de verrouillage volumique pour l’ensemble des calculs réalisés.
La contrainte d’écoulement des aciers de cuve est généralement décrite par une loi de la

forme (Voce), on considère un matériau de Von Mises, avec un écrouissage isotrope :

R(p) = R0 +H.p+Q1(1− exp (−b1.p)) +Q2(1− exp (−b2.p)) (4.3)

Le paramètre p désigne la déformation plastique cumulée. Nous considérons que H = 0 et
il reste donc les paramètres R0, Q1, b1, Q2 et b2 à identifier. La méthodologie d’identification
consiste en la minimisation de la différence (norme 2) entre la courbe de la force en fonction
de la réduction diamétrale simulée et expérimentale de référence (la courbe de plus grande
déformation moyenne à rupture afin de pouvoir représenter le comportement de la manière
la plus exhaustive). L’identification est pilotée par un script python interfacé à CAST3M au
travers de la fonction mimimize de la bibliothèque Scipy. L’algorithme de minimisation utilisé est
l’algorithme de Powell qui permet d’éviter d’estimer le gradient du résidu qui est une opération
très coûteuse du point de vue des calculs. Cet algorithme consiste à optimiser chaque variable
successivement, les autres variables restant fixées, puis à recommencer jusqu’à convergence. Nous
utilisons directement les courbes expérimentales de l’essai de traction sur éprouvette entaillée.
L’identification a été faite pour tous les traitements thermiques et toutes les températures
d’essais.

Le module d’Young est fixé à E = 207GPa et le coefficient de Poisson à ν = 0.3.
Le tableau 4.4 présente les résultats de l’identification. Nous retrouvons l’effet de la vitesse de

refroidissement et du revenu, observé au chapitre précédent, sur le paramètre R0. L’augmentation
de la vitesse de refroidissement entraîne une augmentation de R0 tandis que l’augmentation de
la durée de revenu entraîne sa diminution.

Refroid.
(◦C · h−1)

K
T essai
(◦C)

R0 MPa Q1 MPa b1 Q2 MPa b2

8000 19.90 -170 752 255 9.12 304 3.72
8000 19.90 -160 718 253 8.64 318 3.84
2000 19.90 -160 705 238 9.03 295 4.33
2000 19.90 -150 675 238 9.03 295 4.33
800 19.90 -150 656 189 10.72 257 7.18
150 19.90 -140 633 185 9.47 271 8.98
2000 21.00 -150 635 166 8.42 289 8.55
2000 21.00 -140 610 166 8.42 289 8.55

Table 4.4 – Paramètres de la loi de comportement identifiés pour chacun des traitements
thermiques.
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2.2.2 Résultats de la simulation et comparaison avec les courbes expérimentales

Les figures suivantes (4.13, 4.14, 4.15, 4.16 et 4.17) permettent de comparer les résultats
expérimentaux avec les courbes simulées. Dans certains cas, la simulation n’arrive pas à repro-
duire l’entrée en plasticité sur la courbe expérimentale (environ 3% d’écart au maximum), nous
notons le bon accord (résultats expérimentaux prédits par la simulation à +/−1%) entre la
prédiction par la simulation et les mesures par l’expérience pour la partie après inflexion dès
1% de réduction diamétrale, qui est la partie qui nous intéresse.
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Figure 4.13 – Comparaison entre courbes expérimentales et simulées pour les essais de
traction sur éprouvette entaillée, traitement thermique 8000 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h.
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Figure 4.14 – Comparaison entre courbes expérimentales et simulées pour les essais de
traction sur éprouvette entaillée, traitement thermique 2000 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h.
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Figure 4.15 – Comparaison entre courbes expérimentales et simulées pour les essais de
traction sur éprouvette entaillée, traitement thermique 500 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h.
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Figure 4.16 – Comparaison entre courbes expérimentales et simulées pour les essais de
traction sur éprouvette entaillée, traitement thermique 2000 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h.
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Figure 4.17 – Comparaison entre courbes expérimentales et simulées pour les essais de
traction sur éprouvette entaillée, traitement thermique 150 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h.

Pour poursuivre la vérification de la cohérence à la fois des essais et de la simulation, nous
avons comparé les diamètres à rupture obtenus par extensométrie, par mesure de la striction
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sur faciès et par simulation (détermination du diamètre de la section entaillée au moment de la
rupture). Le tableau 4.5 compare les différentes mesures du diamètre à rupture. Nous pouvons
noter le très bon accord entre les trois séries de mesures. En particulier le « retour élastique »
apparait négligeable (comparaison striction / mesure ou simulation).

Refroid.
(◦C · h−1)

K
Ref.

Éprouvette
Mes.

extensomètre
Mes.

striction
Simulation

2000 21.00 AE1 5.84 5.82 5.84
2000 21.00 AE2 5.71 5.74 5.71
2000 21.00 AE3 5.68 5.67 5.68
2000 21.00 AE4 5.65 5.64 5.65
2000 21.00 AE5 5.39 5.39 5.40
2000 19.90 AE1 5.67 5.69 5.67
2000 19.90 AE2 5.11 5.15 5.11
2000 19.90 AE3 5.76 5.72 5.76
2000 19.90 AE4 5.79 5.78 5.79
2000 19.90 AE5 5.84 5.84 5.85
8000 19.90 AE1 5.23 5.24 5.24
8000 19.90 AE2 5.38 5.40 5.39
8000 19.90 AE3 5.69 5.70 5.70
8000 19.90 AE4 5.84 5.81 5.84
8000 19.90 AE5 5.62 5.65 5.63
150 19.90 AE1 5.45 5.45 5.45
150 19.90 AE2 5.44 5.44 5.45
150 19.90 AE3 5.58 5.59 5.58
150 19.90 AE4 5.74 5.73 5.74
150 19.90 AE5 5.62 5.65 5.63
800 19.90 AE1 5.63 5.63 5.64
800 19.90 AE2 5.72 5.73 5.73
800 19.90 AE3 5.29 5.28 5.29
800 19.90 AE4 5.45 5.44 5.45
800 19.90 AE5 5.71 5.71 5.71

Table 4.5 – Comparaison des diamètres finaux mesurés ou prédits par éprouvette.

Nous disposons à présent de la position du site d’amorçage et des champs de contraintes
et de déformations au niveau de la section minimale au moment de la rupture de l’éprouvette.
La contrainte critique correspond à la première contrainte principale, extraite sur les nœuds de
la ligne correspondant à la section minimale de l’éprouvette au niveau du site d’amorçage, en
prenant en compte la déformation de l’éprouvette (sur laquelle est mesurée la position du site).
L’incertitude typique associée à la localisation du site est de l’ordre d’une taille de facette, soit
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une vingtaine de micromètres. À cette incertitude s’ajoute l’incertitude liée à la détermination
du diamètre de l’éprouvette, ce qui impacte la détermination de son centre, qui est du même
ordre. Nous n’avons pas estimé précisément l’incertitude cumulée sur la position. Cependant,
pour une variation de 40 µm de la position du site à 1,2mm (distance à l’axe de l’éprouvette
la plus grande observée, qui correspond à la zone de plus fort gradient), la contrainte critique
varie d’environ 14MPa.

2.3 Relation entre les contraintes critiques, les propriétés mécaniques
et les paramètres de traitement thermique

2.3.1 Relation avec les paramètres de traitement thermique

Les contraintes critiques de clivage obtenues sont représentées sur la figure 4.18. La contrainte
critique augmente avec l’augmentation de la vitesse de refroidissement. La dispersion des valeurs
est importante pour toutes les conditions, elle est minimale pour le refroidissement à 150 ◦C ·h−1

(environ 200MPa) et semble augmenter avec la vitesse de refroidissement (environ 500-600MPa

pour les refroidissements à 2000 ◦C ·h−1 et 8000 ◦C ·h−1). L’augmentation de la durée de revenu
provoque un abaissement de la contrainte critique mais ne semble pas affecter la dispersion des
valeurs. Ces observations se retrouvent pour la moyenne et l’écart-type de la distribution de
contraintes critiques (tableau 4.6). L’augmentation de la température d’essai semble conduire
à l’augmentation de la contrainte critique pour les deux refroidissements les plus rapides à
iso-revenu. Nous observons en revanche pour le traitement thermique avec un revenu prolongé
que le changement de la température d’essai ne semble pas avoir d’impact.

La déformation critique locale reste, quant à elle, assez stable envers la vitesse de refroi-
dissement. La durée du revenu semble la faire diminuer. Les observations pour la température
d’essais restent les mêmes que pour la contrainte critique.

Nous noterons que les valeurs trouvées sont cohérentes avec celles que l’on peut trouver dans
la littérature (Wu et al., 2014 ; Chekhonin et al., 2023).
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Figure 4.18 – Évolution de la contrainte critique de clivage en fonction des paramètres
de traitement thermique.
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Figure 4.19 – Évolution de la déformation axiale critique de clivage en fonction des
paramètres de traitement thermique.

La contrainte critique de clivage est représentée en fonction de la déformation axiale critique
au même endroit sur la figure 4.20. Comme l’avaient déjà observé S. Renevey et al. (1996),
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Refroid.
(◦C · h−1) K

Contrainte
critique de

clivage moyenne
(MPa)

Écart-type
(MPa)

Déformation
moyenne
critique

8000 19.90 1874 169 0.089
2000 19.90 1742 183 0.072
800 19.90 1714 129 0.087
150 19.90 1647 56 0.084
2000 21.00 1565 119 0.065

Table 4.6 – Contraintes critiques moyennes de clivage pour chaque microstructure étudiée.

la contrainte critique est une fonction croissante de la déformation. En normalisant la contrainte
critique par la résistance mécanique, nous obtenons une relation commune à tous les traitements
thermiques. Cette normalisation fonctionne également avec la limite d’élasticité. Nous retrouvons
ici la loi de comportement et le découplage de la position radiale avec les conditions locales à
rupture.
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Figure 4.20 – Évolution de la contrainte critique de clivage normalisée par la résistance
mécanique en fonction de la déformation au site d’amorçage du clivage et des paramètres de
traitement thermique.

2.4 Différences entre les contraintes critiques de clivage déterminées
dans cette campagne et celles du Load Diagram

Nous pouvons aussi comparer les valeurs de contraintes critiques estimées avec l’équation 3
avec les valeurs de contraintes critiques déterminées avec les éprouvettes de traction entaillées
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(figure 4.21). Nous observons que les contraintes trouvées semblent présenter une relation
linéaire. Cependant l’incertitude de mesure associée à la dispersion des contraintes critiques
expérimentales et l’approximation faite lors de l’analyse avec la méthode du Load Diagram
ne nous permettent pas de définir une relation claire entre ces deux grandeurs. De plus, les
volumes de “process” sollicités lors de ces deux essais sont différents. L’approche du Load
Diagram pourrait également être adaptée en fonction du comportement du matériau (qui
change notamment avec la vitesse de sollicitation). Cette méthode mérite néanmoins d’être
approfondie. En effet, si cette relation se confirmait, nous disposerions d’un outil basé sur un
essai classique pour estimer la contrainte critique de clivage.
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Figure 4.21 – Relation entre la contrainte critique déterminée sur éprouvettes de traction
entaillée et contrainte critique estimée par la méthode du Load Diagram à partir des essais de
résilience. Les barres d’erreurs représentent l’écart-type associé à la distribution des contraintes
critiques déterminées pour chaque éprouvette.

2.4.1 Relation entre contraintes critiques, température et comportement élasto-
plastique

Nous avons pu observer que la contrainte critique semblait être corrélée avec les paramètres
de traitement thermique. La figure 4.22 relie la contrainte critique, les propriétés de traitement
thermique et la limite d’élasticité, qui ne semblent pas être corrélée entre elles. La mise en
relation de ces deux grandeurs reste cependant délicate. En effet, la vitesse de refroidissement
détermine la microstructure et le comportement du matériau (limite d’élasticité). Cependant, si
l’on considère que la contrainte critique ne dépend pas de la température et qu’elle dépend donc
uniquement de la microstructure, nous retrouvons donc cette relation qui traduit en réalité une
dépendance microstructurale de la contrainte et de la limite d’élasticité.
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Figure 4.22 – Évolution de la contrainte critique de clivage en fonction de la limite
d’élasticité et des paramètres de traitement thermique. Seule la température où nous disposions
de la valeur de Rp0.2, c’est-à-dire la température où le plus grand nombre d’essais ont été réalisés
par traitement thermique, a été utilisée par traitement.

2.4.2 Relation entre contraintes critiques et température de transition

Sur la figure 4.23, nous observons une corrélation de la contrainte critique avec la température
de transition T41J . Cette corrélation permettrait d’expliquer les différences de températures
de transition entre les traitements thermiques. En effet, pour atteindre des contraintes critiques
et déclencher le clivage sans que le matériau s’endommage de manière ductile significativement,
la température doit diminuer afin d’élever le niveau de contraintes, à limite d’élasticité donnée.
Les microstructures qui présentent des contraintes critiques de clivage plus élevées ont donc une
température de transition plus basse. Par ailleurs, nous ne nous intéressons qu’à la température
de transition et non au palier ductile car cette dernière propriété est uniquement contrôlée par
la rupture ductile.
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Figure 4.23 – Évolution de la contrainte critique de clivage en fonction de la température
de transition T41J et des paramètres de traitement thermique.

Ces relations ne nous expliquent pas en revanche l’origine de cette différence de contrainte
critique. Il nous faut également bien distinguer les grandeurs : nous avons déterminé la valeur
du champ de contraintes au niveau du site d’amorçage mais pas la valeur de contrainte critique
σc associée à l’amorce et au mécanisme physique de rupture à l’échelle des microfissures. Par
ailleurs, la notion d’amorçage et de niveau de contrainte de l’amorçage est à étudier en prenant
en compte le comportement. En effet, les microstructures plus trempées présentent une limite
d’élasticité plus élevée et donc le niveau de contraintes au moment du début de l’endommagement
du matériau sera plus haut. Cependant, dans le cas de cette campagne d’essais, toutes les
éprouvettes présentent un niveau significatif de déformation. En supposant que la contrainte
critique ne dépend pas de la température, si les sites d’amorçage avaient présenté les mêmes
contraintes critiques, nous aurions dû voir des différences notables en termes de déformation
avant rupture et de positionnement des sites sur le faciès de rupture, ce qui n’est pas le cas.

Les contraintes critiques de clivage ont été déterminées dans le cas de cinq micro-
structures au travers d’une campagne d’essai sur éprouvette de traction entaillée
couplée à une simulation par éléments finis des essais. Les contraintes critiques ainsi
déterminées varient avec la vitesse de trempe : plus la vitesse de refroidissement
est élevée plus les contraintes critiques ont tendance à augmenter. Cette relation
se retrouve également pour les propriétés mécaniques. Notamment la température
de transition T41J est corrélée négativement avec la contrainte critique. Cette
étude nous permet de faire un premier lien entre les propriétés macroscopiques et
l’état de contrainte local.

Conclusions de la section

216



3. Application d’un modèle d’Approche Locale aux résultats expérimentaux

3 Application d’un modèle d’Approche Locale aux résultats
expérimentaux

Nous avons déterminé dans la première section de ce chapitre les contraintes
critiques de clivage à l’aide d’une campagne d’essais sur éprouvettes de traction
entaillées. Bien que nous ne disposions que d’un faible nombre d’éprouvettes par
température et par microstructure, nous appliquons à ces données un modèle de
Beremin afin de les replacer dans le contexte de l’Approche Locale.

Objectifs de la section

Nous avons pu déterminer les contraintes critiques sur une série d’éprouvettes de traction
entaillée. Nous allons à présent tenter de modéliser, par le modèle de Beremin, le comportement
en rupture fragile de ces éprouvettes. Il faut garder à l’esprit que cette modélisation reste très
simplificatrice et grossière au vu du faible nombre d’éprouvettes (5 au maximum) dont nous
disposons par microstructure. Cela nous permet néanmoins de replacer cette étude dans le
contexte de la modélisation de la rupture fragile des aciers de cuve par l’Approche Locale.

Nous avons pu voir au chapitre 1 que la modélisation par Beremin revient à ajuster deux
paramètres (m,σu). Dans le cas des éprouvettes de traction entaillées, la courbe d’intérêt est
la courbe Pr = f(∆Φ/Φ0r). La probabilité de rupture est déterminée expérimentalement en
classant les résultats d’essais par ordre croissant de réduction diamétrale relative à rupture et
en associant à chacun de ces résultats la probabilité à rupture cumulée P i

r =
i−0.5
n

, où i indique
le i-ème résultat classé et n le nombre de mesures. Compte tenu du faible nombre de résultats
expérimentaux et afin de pouvoir comparer les résultats à la littérature, nous fixons le paramètre
m = 22. Nous verrons par la suite que ce choix de fixer une unique valeur peut être soutenu
par les mécanismes de rupture observés. m = 22 est une valeur couramment utilisée pour les
aciers de cuve. Il nous faut donc déterminer la valeur de σu pour les cinq microstructures. La
taille caractéristique du volume V0 est de 50 µm pour un volume V0 = 125 000 µm3. Cette taille
caractéristique est couramment utilisée pour ce type d’acier. De plus, notre taille de grain
austénitique est d’environ 25 µm ce qui nous assure d’en avoir plusieurs dans ce volume. Nous
noterons par ailleurs que cette taille correspond dans notre cas à la distance inter-inclusions
(di = 51 µm) trouvée à la Section 3.

Les résultats de l’identification sont donnés dans le tableau 4.7. Les courbes de probabilité de
rupture sont données dans les figures qui suivent (figures 4.24 à 4.28). Les valeurs de contrainte
typique de clivage σu sont un peu plus élevées que celles obtenus par Beremin (1983), ce
qui peut être attribué à l’amélioration des propriétés matériau depuis lors. S. Renevey et al.
(1996) trouvent également des valeurs similaires, de l’ordre de 3000MPa. Nous remarquons
que les valeurs du paramètre σu sont très proches les unes des autres à l’exception de la
microstructure refroidie à 8000 ◦C · h−1, qui est par ailleurs la microstructure avec les meilleures
propriétés à rupture et la contrainte critique moyenne la plus élevée, et la microstructure refroidie
à 2000 ◦C · h−1 puis revenue à 640 ◦C pendant 20 h. Les valeurs obtenues pour cette dernière
microstructure sont particulièrement basses. Compte tenu du faible nombre d’éprouvettes (5),
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la distribution ne semble pas être bien adaptée pour représenter la forte dispersion.

Refroidissement
(◦C · h−1)

K
Température
d’étude (◦C)

m (fixé)
σu (MPa)
(identifié)

8000 19.90 -170 22 3200
2000 19.90 -160 22 2930
800 19.90 -150 22 2960
150 19.90 -140 22 2890
2000 21.00 -140 22 2460

Table 4.7 – Paramètres du modèle de Beremin déterminés pour chaque microstructure
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Figure 4.24 – Probabilité de rupture en fonction de la réduction diamétrale pour la
microstructure refroidie à 8000 ◦C · h−1 et revenue à 640 ◦C pendant 6 h.
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Figure 4.25 – Probabilité de rupture en fonction de la réduction diamétrale pour la
microstructure refroidie à 2000 ◦C · h−1 et revenue à 640 ◦C pendant 6 h.
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Figure 4.26 – Probabilité de rupture en fonction de la réduction diamétrale pour la
microstructure refroidie à 800 ◦C · h−1 et revenue à 640 ◦C pendant 6 h.
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Réduction diamétrale
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Figure 4.27 – Probabilité de rupture en fonction de la réduction diamétrale pour la
microstructure refroidie à 150 ◦C · h−1 et revenue à 640 ◦C pendant 6 h.
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Figure 4.28 – Probabilité de rupture en fonction de la réduction diamétrale pour la
microstructure refroidie à 2000 ◦C · h−1 et revenue à 640 ◦C pendant 20 h.

Nous avons pu déterminer un couple de paramètres (m,σu) pour les cinq microstructures
d’études. Nous pouvons comparer sur la figure 4.29 ces valeurs aux valeurs de contraintes
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critiques de clivage déterminées sur les éprouvettes entaillées et aux contraintes critiques de
clivage déterminées par la méthode du Load Diagram. Nous observons une corrélation positive
entre ces valeurs, bien que la relation entre les contraintes Load Diagram et les valeurs de σu

soit moins évidente.
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Figure 4.29 – Comparaisons de la contrainte σu avec les contraintes critiques de clivage
et les contraintes critiques issues du Load Diagram.

Dans cette section, nous avons appliqué le modèle de Beremin aux données expéri-
mentales issues de la campagne d’essais de traction sur éprouvettes entaillées. Les
contraintes σu obtenues sont plutôt bien corrélées aux contraintes déterminées par
éléments finis, ce qui montre la cohérence de notre approche.

Conclusions de la section
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Dans ce chapitre, nous avons étendu notre étude des propriétés mécaniques macro-
scopiques aux contraintes critiques de clivage au travers d’une campagne d’essais
sur éprouvette de traction entaillée couplée à une simulation par éléments finis.
Les résultats obtenus semblent notamment indiquer qu’il existe une corrélation
entre la contrainte critique de clivage et la température de transition T41J . Nous
avons également pu explorer au travers de la méthode du Load Diagram la no-
tion de charge critique pour les essais de résilience et la relation qui existe avec
la contrainte critique de clivage. Cette méthode semble être un outil intéressant
pour approfondir l’exploitation des essais de résilience. Enfin nous avons appliqué
une modélisation de Beremin aux résultats obtenus sur les éprouvettes de trac-
tion entaillée. Nous avons là aussi observé une corrélation positive entre σu et la
contrainte de clivage. Il en ressort que les 4 approches (Load Diagram, tempéra-
ture de transition, contraintes critiques et σu) reflètent le même comportement à
rupture. Nous allons donc enquêter sur l’origine de ces similarités au travers d’une
campagne fractographique.

Conclusions
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Chapitre 5
Amorçage de la rupture fragile dans les aciers de
cuve

Au cours des chapitres précédents, nous avons pu aborder la caractérisation du
matériau d’étude et les matériaux issus des dix-huit traitements thermiques. Pour
certains traitements choisis, les contraintes critiques à l’amorçage ont également
été déterminées. Ces traitements thermiques présentent des propriétés à rupture
différentes, notamment dans le domaine fragile. L’objectif des travaux décrits dans
ce chapitre est d’étudier l’amorçage de la rupture fragile afin d’isoler les paramètres
microstructuraux d’intérêt dans la rupture. En effet, l’étude bibliographique a
montré que la rupture fragile semblait fortement dépendante de la microstructure.
Dans le cas des aciers de cuve, dans le bas de la transition, la rupture fragile semble
être contrôlée par l’étape d’amorçage de la microfissure ou de sa propagation dans
les grains avoisinants. C’est d’ailleurs sur cette dernière hypothèse que sont basés
la plupart des modèles d’Approche Locale, comme ceux de Beremin (Beremin,
1983) et les modèles affiliés. Nous prêtons donc ici une attention plus particulière à
l’amorçage de la rupture fragile. Nous commencerons par présenter la méthodologie
d’étude fractographique utilisée, puis nous décrirons la typologie de l’amorçage
du clivage qui se dégage des observations pour enfin tenter de relier amorçage et
propriétés macroscopiques. Le site d’amorçage se relie-t-il aux propriétés à rupture
et/ou à la microstructure ?

Objectifs
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Chapitre 5. Amorçage de la rupture fragile dans les aciers de cuve

1 Justification et méthodologie de l’étude fractographique

Nous décrivons ici la campagne d’étude fractographique des éprouvettes de rési-
lience, de traction entaillées et de ténacité et la méthodologie utilisée. La biblio-
graphie ne permet pas de dégager une unique méthodologie de bonnes pratiques
communes pour l’étude fractographique du clivage des aciers dits de cuve. Nous
nous efforçons dans cette section de proposer une méthodologie générale pour ce
type d’aciers. En effet, l’étude systématique des différentes microstructures nous
a permis de dégager une méthodologie applicable aux aciers 16 à 20MND5.

Objectifs de la section

1.1 Méthodologie d’étude fractographique

Dans notre étude, nous désignons par le terme étude fractographique l’ensemble des étapes
d’identification et de caractérisation du site d’amorçage y compris de la particule à l’origine
de la rupture quand elle est identifiée sans ambiguïté. Nous donnons ici les règles et bonnes
pratiques que nous avons pu déterminer lors de la campagne fractographique. Celles-ci peuvent
ainsi servir de base à une méthode d’étude fractographique solide adaptée à ces matériaux,
pouvant être partagée entre laboratoires académiques et industriels.

Observation des deux côtés de l’éprouvette : L’observation des deux faciès de rupture s’est
révélée importante dans de nombreux cas pour arriver à identifier précisément le site
d’amorçage. Par exemple, le site peut se trouver sur une demi-éprouvette sous un surplomb
qui rend l’analyse EDS difficile ou encore, plus généralement, la localisation du site peut
être plus simple sur l’un des deux faciès. La recherche indépendante du même site sur les
deux faciès complémentaires permet également de s’assurer que la localisation a été faite
correctement.

Observation des sites d’amorçage à des grandissements importants (typiquement 20000) : Cer-
tains constituants microstructuraux sont très peu contrastés sur les images en électrons
secondaires. Cette exigence se couple avec la nécessité de finement régler le MEB afin d’ob-
tenir des images exploitables à fort grandissement. Une tension et un courant minimaux
couplés avec une faible distance de travail permettent de saisir les détails fins présents
sur le site d’amorçage. Dans notre cas, seul le détecteur d’électrons secondaires “classique”
a été utilisé. Les électrons rétrodiffusés, du fait de leur résolution spatiale moins fine, ne
nous ont pas semblé pertinents pour cette étude. L’expérience montre qu’il vaut mieux
privilégier la résolution spatiale au détriment de la profondeur de champ. Par ailleurs,
nous avons utilisé deux jeux de réglages différents pour l’imagerie (faible intensité et
petite distance de travail, environ 5mm) et pour l’analyse EDS (forte intensité, distance
de travail accrue à environ 10mm) afin d’obtenir les meilleurs résultats possibles dans les
deux conditions.

Caractéristiques de l’amorçage : Les caractéristiques de l’amorçage de la rupture fragile identi-
fiées sur chaque demi-éprouvette sont les suivantes :
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1. Justification et méthodologie de l’étude fractographique

— Localisation sur la surface de rupture de l’éprouvette : position du site par rapport
à l’entaille ou l’avancée ductile et par rapport aux bords latéraux.

— Nombre de sites d’amorçage : il peut exister plusieurs sites d’amorçage (à des distances
front d’entaille/préfissure/déchirure similaires) qui semblent indépendants les uns des
autres. Nous étudierons le site dit primaire, c’est-à-dire le site auquel nous pouvons
attribuer la plus grande surface de rupture fragile sur le faciès.

— Les traces des mécanismes physiques au voisinage de la rupture doivent également
être un point d’attention : facettes de clivage transgranulaire, facettes rugueuses,
facettes de rupture intergranulaire lisses, déchirure ductile.

— Localisation du site à l’échelle du grain : au sein d’une facette ou sur ses bords.
Au sein de la première facette de clivage, nous pouvons remonter les rivières pour
localiser précisément la zone d’amorçage (voir images x2000 ou x5000 de la figure 5.1).
Comme le clivage suit une famille de plans cristallins donnée, une facette de clivage
correspond donc à une entité microstructurale où la propagation du clivage est peu
déviée. Les frontières des facettes sont donc révélatrices des interfaces entre grains,
paquets, . . .. Ainsi la localisation du site peut nous donner des indices sur les éléments
cristallographiques qui impactent le clivage et des pistes pour une future modélisation.
En effet, les conditions de rupture ne sont pas les mêmes au sein d’un grain ou dans un
joint. La nature du joint est également importante, la précipitation pouvant différer
en fonction du type de joint (joint de paquets, ancien joint de grain austénitique,
. . .). Comme nous le verrons au paragraphe 2.1.3, l’étude des frontières de facettes
peut être approfondie à l’aide de l’EBSD.

— Estimation de la taille de la particule au site d’amorçage. Cette mesure est faite
en ajustant une ellipse à l’amorce après en avoir défini le contour à la main. Nous
utilisons comme grandeur de mesure le diamètre équivalent qui correspond à la
moyenne des deux axes de l’ellipse.

— Estimation de la taille de la première facette de clivage. La méthodologie de mesure
est la même que pour l’amorce. Cette mesure est très approximative dans la mesure
où il est difficile de définir de manière certaine les contours de la première facette
de clivage. Les images au grandissement 1000 de la figure 5.1 montre un exemple de
cette mesure. Notre étude ne s’est pas attachée à approfondir cet aspect, notamment
au vu des résultats présentés plus loin.

— Composition chimique du site d’amorçage : une cartographie ou des pointés EDX
ont été réalisés de manière quasi-systématique. Cependant, il nous semble nécessaire,
suite à l’expérience acquise, de privilégier les pointés, compte tenu des dimensions
des objets analysés. Les cartographies, bien que plus visuelles, ne sont en général pas
assez résolues dans le cas de petites entités microstructurales comme des carbures.
L’augmentation du temps d’acquisition rend l’étude systématique plus coûteuse et
difficile du fait de la tendance à la “dérive” du faisceau causée par ce type de matériau.
Les pointés devraient être réalisés sur tous les éléments morphologiques saillants en
imagerie (voir image x20000 de la figure 5.1) du site d’amorçage. Par ailleurs il est
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important que ces pointés soient doublés d’un pointé le plus proche possible sur la
matrice avoisinante dont le spectre servira de référence afin de détecter des variations
de composition. L’emplacement du pointé de référence devra être choisi également
en fonction de la position du détecteur et de l’angle de la facette où le premier pointé
aura été fait pour minimiser les biais de mesure lors des comparaisons de pointés
du site. En cas de mauvaise orientation pour l’analyse, nous avons utilisé l’autre
faciès de rupture de l’éprouvette et si l’observation n’était également pas possible,
l’éprouvette a été tournée dans une position plus favorable.

— Particules d’amorçage. La particule est-elle présente des deux côtés de l’éprouvette ?
L’interface particule/matrice ou bien la particule est-elle fissurée ? La nature du
site d’amorçage est déterminée par la combinaison de plusieurs facteurs. L’analyse
chimique par EDX permet l’identification rapide des constituants. La morphologie
est également un indice important : les inclusions de TiN présentent en général une
forme parallélépipédique et sont toujours adhérentes avec la matrice, tandis que les
inclusions de MnS sont de forme ovoïde et sont souvent détachées de la matrice
sur les surfaces de rupture. L’emplacement des particules d’amorçage par rapport à
la matrice est également important. Ainsi, les joints de grains sont notamment un
emplacement privilégié de l’amorçage par des carbures comme nous le verrons par la
suite.
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x2 000

x1 000

Estimation de la taille de la
première facette de clivage
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x10 000

x20 000
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Figure 5.1 – Illustration de la démarche d’analyse fractographique. Les grandissements
successifs permettent l’observation du site d’amorçage à différentes échelles et de remonter à
l’échelle macroscopique pour le localiser sur le faciès de rupture. Éprouvette de traction entaillée
testée à −150 ◦C Traitement thermique : refroidissement à 800 ◦C · h−1 puis revenu à 640 ◦C
pendant 6 h.
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1.2 Identification de la composition chimique en présence de soufre
et de molybdène lors d’une analyse EDX

Un élément clé dans la campagne de fractographie qui a été menée est la distinction qui
a été faite entre le soufre et le molybdène à partir d’un spectre EDX. En effet, ils présentent
des raies d’émission très proches l’une de l’autre (Raie Kα du soufre à 2,307 keV et raie Lα

du molybdène à 2,293 keV) et ces deux éléments sont présents dans la composition chimique
du matériau, y compris dans des particules à l’origine du clivage. La résolution spectrale des
anciens détecteurs ne permettait pas de distinguer ces deux éléments. Cependant l’étude plus
précise des spectres, mesurés avec des détecteurs récents, montrent qu’en se basant sur les raies
secondaires, il est possible de différencier ces deux éléments. En effet, comme sur la figure 5.2
et sur la figure 5.3, dans le cas du molybdène, la raie secondaire (Lβ1 à 2,393 keV) est proche
de la raie principale (Lα1 à 2,292 keV) et cause l’apparition d’un pic présentant un épaulement
à droite. Dans le cas du soufre, la raie secondaire (Kα1 à 2,465 keV) est plus éloignée et cause
donc l’apparition d’un pic distinct du pic Kα1 à 2,310 keV. De plus, l’étude précise de cette
zone du spectre montre bien que l’épaulement du pic du molybdène est bien situé au niveau de
la raie correspondante du molybdène et pas du tout au niveau de la raie Kα du soufre (et de
même pour le pic secondaire du soufre).
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Figure 5.2 – Illustration de la différence entre le signal du soufre et celui du molybdène
sur un spectre EDX. Dans le cas présent, le composé est enrichi en soufre et non en molybdène.
Éprouvette de ténacité. Traitement thermique : refroidissement à 2000 ◦C · h−1 et revenu à
640 ◦C pendant 20 h.
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Mo - La1

Mo - Lb1
S - Kb1

S - Ka1

Figure 5.3 – Illustration de la différence entre le signal du molybdène et celui du soufre
sur un spectre EDX. Dans le cas présent, le composé est enrichi en molybdène et non en soufre.
Sorti directe du logiciel EDX.

1.3 Description de la campagne d’expertise

Comme décrit dans le chapitre 1, la rupture fragile des aciers d’étude est surtout faite de
clivage transgranulaire. Ce mode de rupture présente une morphologique spécifique, en “rivières”,
qui rend possible l’identification du point d’amorçage de la rupture. Nous allons chercher ici à
comprendre si l’amorçage de la rupture fragile permet d’expliquer les variations de propriétés
à rupture observée dans le but de les relier à la microstructure et aux propriétés mécaniques
associés.

Afin de déterminer le rôle de la microstructure sur l’amorçage de la rupture fragile, une étude
fractographique complète a été menée sur les éprouvettes de résilience dans le domaine fragile
(KV < 80 J), sur les éprouvettes de traction entaillées utilisées pour déterminer les contraintes
critiques de clivage (Voir chapitre 4) et sur certaines éprouvettes de ténacité afin de confirmer
les observations faites sur les premières éprouvettes pour un total de 124 éprouvettes observées
(voir tableau 5.1).
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La plupart (85%) des éprouvettes ont été observées sur les deux faciès, soit environ 220
observations au total. Toutes les éprouvettes de résilience dans le domaine fragile ont été obser-
vées. Ce domaine peut être défini de manière empirique comme étant celui où l’énergie absorbée
par les éprouvettes est inférieure à 80 J, cela correspond également à la limite (approximative),
au-delà de laquelle les éprouvettes ne sont plus complètement rompues à la suite de l’essai. Les
essais de traction sur éprouvettes entaillées ont tous été réalisés dans le domaine fragile. La plu-
part des éprouvettes de ténacité observées ont des valeurs de ténacité proches de 100MPa · √m

du fait de la mise en œuvre des essais par la méthode de courbe maîtresse “Fracture Toughness
Master Curve” pour la détermination de la température de référence (T0).

Toutes les éprouvettes présentent des facettes de clivage transgranulaire. Il a été observé
dans de très rares cas des facettes de rupture intergranulaire et jamais au niveau des sites
d’amorçage. Quelques éprouvettes de résilience présentent plusieurs sites d’amorçage mais la
grande majorité n’en comportent qu’un seul. Les éprouvettes de traction entaillées présentent
systématiquement un seul site d’amorçage. Les éprouvettes de ténacité peuvent en présenter
plusieurs à très basse température (T0 − 25 ◦C) mais présentent un unique site d’amorçage aux
températures d’étude (supérieures ou égales à T0).

Type
d’éprouvette

Résilience Traction entaillée Ténacité

Nombre
d’éprouvettes

observées
87 25 12

Table 5.1 – Nombre d’éprouvettes étudiées en fractographie.

Nous avons pu dans cette section définir les bonnes pratiques associées à l’analyse
fractographique des 124 faciès de rupture. Nous allons pouvoir à présent détailler
les résultats de la campagne d’analyse.

Conclusions de la section
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2 Classification des types de site d’amorçage

À partir des résultats fractographiques individuels, nous cherchons à établir une
typologie des sites observés en dégageant leurs caractéristiques communes. Cela
nous permettra notamment d’établir s’il existe une variabilité du mode d’amorçage
en fonction des paramètres de traitement thermique et donc de la microstructure
résultante.

Objectifs de la section

L’étude a permis de dégager un nombre restreint de types de sites d’amorçage que nous
pouvons regrouper en trois grandes catégories :

— Type I : Amorçage sur un carbure sur un bord de facette.

— Type II : Amorçage par une inclusion avec une localisation intergranulaire ou intragranu-
laire.

— Type III : Amorçage sans aucune particule visible en bord de facette.

Un quatrième type regroupe les sites où il n’a pas été possible d’expertiser le site d’amorçage.
Il est important de remarquer que cette typologie de sites d’amorçage est commune à toutes

les microstructures. Comme nous le verrons à la section suivante, les proportions de ces différents
types varient mais sont observés sur toutes les microstructures.

2.1 Type I : Amorçage de la rupture fragile par un carbure

Le cas le plus courant d’amorçage (tableau 5.2) correspond à l’amorçage de la rupture fragile
par une particule, localisé systématiquement en bord de facette de clivage. Nous considérons
que cette particule est un carbure pour plusieurs raisons : sa composition chimique exclut qu’il
puisse s’agir d’une inclusion non métallique rencontrée dans ce type d’acier, elle est localisée
systématiquement dans un joint (ce qui n’est pas le cas des inclusions) et sa composition et
sa morphologie irrégulière sont typiques d’un carbure. Nous détaillerons ces raisons dans les
paragraphes qui suivent. Ce type d’amorçage n’a pas été observé auparavant, si ce n’est dans
une étude très récente de Chekhonin et al. (2023). Notre étude en permet notamment la
généralisation à toute une famille de microstructures et de conditions de traitement thermique
et de type d’essais.

Type
d’éprouvette

Résilience Traction entaillée Ténacité

Nb de Type I
/Nb

d’éprouvettes
observées

52/87 22/25 12/12

Table 5.2 – Nombre d’éprouvettes étudiées en fractographie avec un amorçage de type I.
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L’observation jusqu’à des grandissements intermédiaires ne laisse pas apparaître d’entité
particulière qui pourrait être à l’origine de l’amorçage. Ce n’est qu’en passant à des grandisse-
ments supérieurs à 10000 que nous pouvons observer un constituant microstructural de taille
sub-micrométrique, très peu contrasté en électrons secondaires avec la matrice environnante. La
figure 5.4 illustre cet aspect de ce type d’amorçage. Cette caractéristique explique également
pourquoi ces constituants n’ont pas pu être observés auparavant compte tenu de l’évolution des
moyens techniques à notre disposition (notamment avant l’arrivée des MEB FEG).

1 µm

1 µm10 µm

X 2 000

X 10 000

X 5 000

X 20 000

1 µm

Figure 5.4 – Site d’amorçage observé à différents grandissements, le constituant d’amorce
n’apparaît clairement qu’à partir d’un grandissement de 10000. Traitement thermique : refroi-
dissement à 2000 ◦C · h−1 puis revenu à 640 ◦C pendant 20 h. Éprouvette de résilience testée à
−50 ◦C d’énergie 18,3 J. Image en mode électrons secondaires.

2.1.1 Description morphologique et analyse chimique des constituants au site
d’amorçage

— Le constituant peut se présenter sous différentes morphologies (voir figure 5.5) : allongée
ou de forme irrégulière.
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1 µm 1 µm 1 µm

1 µm 1 µm 1 µm

150°C/h - 640°C - 20h
-50°C - 10.4J

800°C/h - 640°C - 6h
-75°C - 10.6J

800°C/h - 640°C - 6h
-50°C - 58.7J

800°C/h - 640°C - 20h
-50°C - 14.3J

150°C/h - 660°C - 6h
-25°C - 48.0J

150°C/h - 660°C - 6h
-50°C - 18J

Figure 5.5 – Variétés des morphologies de l’amorce de la rupture fragile. Images en
électrons secondaires sur faciès de rupture.

Les dimensions caractéristiques des amorces ont pu être estimées sur la surface de rupture
quand cela était possible (forme de la particule clairement définie). La distribution de
taille obtenue est donnée sur la figure 5.6. Le diamètre équivalent moyen des particules est
de 0,85 µm. Ce diamètre est compris entre 400 nm et 1,2µm environ. Dans de rares cas, la
particule peut atteindre une taille de 2 µm de long. Il n’a pas été observé de corrélation
de la taille des particules avec le traitement thermique. Il faut toutefois noter que nous
ne disposons que d’une section de la particule dont la forme semble être complexe et c’est
cette section que nous appelons amorce.
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Figure 5.6 – Distribution de taille des carbures d’amorçage (diamètre équivalent)

— Il n’y a pas de décohésion entre la matrice et le constituant. Il peut en général être observé
sur les deux faciès de rupture d’une même éprouvette. Nous en concluons que l’amorçage
se fait par la rupture de cette particule, la fissure ainsi créée se propageant ensuite dans
la matrice environnante.

1 µm 1 µm

Figure 5.7 – Amorce observée des deux côtés d’une éprouvette de traction entaillée. Du
fait de l’axisymétrie des éprouvettes, les images ne sont pas miroir l’une de l’autre. Image en
électrons secondaires sur faciès de rupture. Traitement thermique : 2000 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h.

— Ce constituant est systématiquement observé au niveau d’un bord de facette, c’est-à-dire
d’un joint de désorientation significative de la matrice, comme le montrent par exemple
les images de la figure 5.4 et de la figure 5.7. Chekhonin et al. (2023) ne mentionne
pas cet aspect bien que les images présentées dans leurs études montrent des particules
aux joints.
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— Les pointés EDX révèlent un enrichissement du constituant en molybdène, manganèse et,
dans une moindre mesure, en chrome. Les figures 5.8 et 5.9 montrent des exemples de
pointé EDX sur ce type de site d’amorçage. Le constituant présente un enrichissement
clair en molybdène, manganèse et chrome. Cet enrichissement a été observé sur tous les
carbures où un pointé a été réalisé. Chekhonin et al. (2023) observent également un
enrichissement en molybdène mais également en aluminium qui n’est pas observé ici.

Matrice
Carbure

Figure 5.8 – Pointés EDX au niveau d’un site d’amorçage de la rupture fragile. Le pointé
jaune correspond au pointé de référence tandis que le pointé bleu représente le pointé de l’amorce.
Il ne contient pas de soufre.
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Figure 5.9 – Pointés EDX au niveau d’un site d’amorçage de la rupture fragile. Le pointé
noir correspond au pointé de référence sur la matrice tandis que le pointé bleu représente le
pointé de l’amorce (ici un carbure). Traitement thermique : refroidissement à 150 ◦C · h−1 puis
revenu à 640 ◦C pendant 6 h.

— Ce type d’amorçage peut également être trouvé au niveau des sites d’amorçage secondaires.

— Dans certains cas, le site d’amorçage peut présenter un endommagement ductile local
significatif (figure 5.9 par exemple) tandis que d’autres sites n’en présentent que très
peu. Cet endommagement semble plutôt être dû à la rupture des ligaments de matière
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restants après le clivage qu’une marque spécifique d’un mécanisme. En effet, les rivières
de clivage ont bien pour origine la particule. De plus, ces déchirures sont aussi observées à
des températures basses (température d’essai à T0 dans le cas de l’exemple), ce qui laisse
à croire qu’un clivage initié par la déchirure ductile est peu probable.

Le constituant décrit plus haut est supposé être un carbure pour plusieurs raisons. D’une
part sa composition chimique présente du Fer, du molybdène du chrome, du manganèse (voir
figure 5.8), qui sont les éléments chimiques typiquement retrouvés dans les carbures présents
dans ce type d’acier (Voir chapitre 1) et non dans les inclusions (ni oxyde, ni nitrure de titane,
ni sulfure de manganèse). Par ailleurs la localisation systématique de ces constituants en bord
de facette tend à montrer qu’il ne peut pas s’agir d’inclusions, que l’on peut retrouver en tout
point de la microstructure. Afin de tenter d’identifier plus précisément la nature de ce carbure,
deux études en microscopie électronique à transmission sur répliques extractives ont été menées.

2.1.2 Étude de répliques extractives par microscopie électronique en transmission

Des répliques extractives des carbures ont été réalisées sur deux microstructures afin de
tenter d’obtenir des informations chimiques et cristallographiques sur les carbures d’amorçage.
Le lecteur pourra trouver la méthode expérimentale d’obtention de répliques en annexe 5.

Les deux traitements thermiques étudiés sont les suivants :

— Refroidissement à 150 ◦C · h−1 puis revenu à 640 ◦C pendant 6 h.

— Refroidissement à 2000 ◦C · h−1 puis revenu à 640 ◦C pendant 20 h.

Les vitesses de refroidissement choisies permettent d’obtenir de la bainite granulaire qui
contient des gros carbures irréguliers dont la morphologie rappelle celle rencontrées dans la
surface de rupture. Le premier traitement nous permet de maximiser l’effet du refroidissement
tandis que nous étudions plus en détail le revenu pour la deuxième condition.

L’objectif a été de trouver des particules semblables à celle observées au niveau des sites
d’amorçage. Les joints étant encore visibles après la réplique extractive (alignement de par-
ticules qui délimite une zone moins dense), nous y avons cherché des particules de taille et
de morphologie similaires à celles trouvées sur les surfaces de rupture. Une fois les particules
identifiées, la diffraction en sélection d’aire (SAED) et l’indexation des clichés obtenus nous per-
met d’identifier la nature du carbure. Par ailleurs, la microscopie en transmission nous permet
d’obtenir la composition chimique du carbure sans effet de matrice, contrairement aux analyses
sur fractographie et de la comparer à celle des carbures avoisinants, réputés être de la cémentite.

2.1.2.1 Étude des répliques après traitement thermique 150 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h

La figure 5.10 montre les morphologies et les clichés de diffraction des carbures étudiés. Les
images de gauche montrent des carbures dont la localisation, les morphologies et les tailles cor-
respondent aux carbures d’amorçage identifiés en fractographie. Nous retrouvons des carbures
de morphologies très irrégulières de taille micrométrique. Le tableau 5.3 donne les caractéris-
tiques cristallographiques obtenues pour les carbures étudiés. Elles correspondent à un carbure
de type M23C6. Ces carbures ont notamment été identifiés lors de la revue bibliographique

240



2. Classification des types de site d’amorçage

(Haverkamp et al., 1984) comme ayant un effet fragilisant (de manière indirecte par corréla-
tion entre les propriétés et la présence de ce carbure), ce qui est cohérent avec les observations
fractographiques où ces carbures semblent servir d’amorce. À notre connaissance, il s’agit de la
première fois où ce type de carbure est identifié pour ces conditions de traitement thermique
pour ce type d’acier. De fins carbures allongés nanométriques ont également été observés, il
s’agit très certainement de carbures Mo2C.

(1)

(2)

(3)

Figure 5.10 – Exemples de carbures observés sur répliques extractives au MET (à gauche
en champ clair) et figure de diffraction associée (à droite).
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Particule Structure Paramètre de maille

M23C6 cubique à faces centrées a = 10,51Å
Particule 1 cubique à faces centrées a = 10.43± 0.03Å
Particule 2 cubique à faces centrées a = 10.56± 0.05Å
Particule 3 cubique à faces centrées a = 10.67± 0.05Å

Table 5.3 – Caractéristiques cristallographiques des carbures étudiés sur répliques extrac-
tives de la figure 5.10. Les caractéristiques du carbure M23C6 sont tirées de la revue de littérature
de la thèse de Benarosch (2021).

La chimie de ces carbures a également été déterminée et comparée avec celles des carbures
avoisinants (figure 5.11). Ces carbures contiennent essentiellement du fer et du manganèse ainsi
qu’un enrichissement marqué en molybdène par rapport aux carbures voisins de taille plus
faible. Le tableau 5.4 donne les compositions chimiques moyennes de ces deux types de carbures.
D’après Gupta et al. (2022), la composition des carbures voisins (en vert) est très similaire à
celle qu’ils observent pour la cémentite.

Figure 5.11 – Carbures caractérisés par analyse EDX. Imagerie STEM HAADF.

Carbure Mo Mn Cr Fe

Carbures
d’intérêt (en
rouge sur la
figure 5.11)

4.7± 0.1 11.5± 0.1 1.9± 0.1 81.1± 0.3

Carbures voisins
(en vert sur la

figure 5.11)
1.8± 0.1 11.0± 0.4 2.4± 0.3 83.1± 1.2

Table 5.4 – Composition chimique moyenne (éléments métalliques), en pourcentages
atomiques, des carbures étudiés sur répliques extractives. Traitement thermique : 150 ◦C ·
h−1–640 ◦C–6 h.
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2.1.2.2 Étude des répliques après traitement thermique 2000 ◦C · h−1 – 640 ◦C – 20 h

La figure 5.12 montre les carbures caractérisés et les figures de diffraction associées. Les
carbures observés sont beaucoup plus arrondis, ce qui est attendu suite à un revenu beaucoup
plus long. La recherche de carbures similaires aux particules d’amorçage a été plus difficile du
fait de cette homogénéisation de la morphologie.

Les carbures indexés se sont tous révélés être de la cémentite. Il semble donc, dans la mesure
où nous aurions réussi à retrouver des carbures typiques des zones d’amorçage du clivage, que
la nature du carbure ne soit pas un facteur déterminant pour amorcer le clivage. Il a également
été observé de fins carbures nanométriques présentant une teneur (atomique) en molybdène
supérieure à 70% et qui sont donc des carbures Mo2C.

La composition chimique est également différente comme le montrent les résultats donnés
dans le tableau 5.5. Les carbures étudiés ici présentent toujours une forte teneur en fer et
manganèse mais une teneur en molybdène inférieure à celles des carbures étudiés sur l’autre
réplique. Ils ne présentent plus de différence significative en ce type d’élément avec les carbures
voisins de taille similaire. Ces différences de nature et de composition s’expliquent tout à fait
par la différence de revenu entre les deux traitements thermiques, au fur et à mesure du revenu,
des carbures Mo2C se forment, provoquant un appauvrissement du reste de la microstructure
en molybdène. Nous observons également un enrichissement en éléments d’alliage, ce qui est
attendu au vu des résultats de la revue de la littérature du chapitre 1.
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Figure 5.12 – Exemples de carbures observés sur répliques extractives au MET (à gauche
en champ clair) et figure de diffraction associée (à droite). L’indexation est faite avec les
paramètres de la structure de la cémentite.
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Figure 5.13 – Exemple de carbure observé en répliques extractives au MET (à gauche en
champ clair) et figure de diffraction associée (à droite).

Carbure Mo Mn Cr Fe

Carbures
d’intérêt (en
rouge sur la
figure 5.13)

2.3± 0.1 12.9± 0.6 2.4± 0.2 82.3± 0.9

Carbures voisins
(en vert sur la

figure 5.13)
2.7± 0.2 14.6± 0.5 3.2± 0.3 79.3± 0.8

Table 5.5 – Compositions chimiques moyennes (éléments métalliques), en pourcentages
atomiques, des carbures étudiés sur répliques extractives. Traitement thermique : 2000 ◦C ·
h−1–640 ◦C–20 h.

Ces deux séries de répliques extractives nous ont permis d’obtenir des pistes d’étude pour
approfondir la caractérisation des carbures d’amorçage : la nature et la composition chimique
des carbures ne semblent pas être des facteurs déterminants pour l’amorçage. Néanmoins, la
connaissance de la séquence de précipitation de ce type d’acier, en particulier dans les joints,
manque à la littérature pour nous permettre de confirmer ces résultats. Il faudrait donc étendre
cette étude à l’ensemble des traitements thermiques pour déterminer finement cette séquence de
précipitation pour les conditions industrielles usuelles de traitement thermique. Dans la mesure
du possible, nous avons tenté de retrouver sur les répliques des carbures de morphologie et
de localisation similaires aux particules d’amorçage identifiées. Cette méthode reste toutefois
limitée car nous n’avons pas de certitude d’avoir pu caractériser les carbures d’amorçage. Il nous
semble que l’une des façons de pouvoir caractériser avec certitude ces carbures serait d’arriver
à les prélever directement sur les faciès de rupture et de les caractériser ensuite par microscopie
en transmission. Une fois ces premières caractérisations faites, nous pourrions alors revenir à des
études moins lourdes en termes de moyens pour obtenir des informations exhaustives comme
leur densité, leurs conditions de formation, . . .
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La figure 5.14 ne présente pas de M23C6 quelles que soient les conditions de simulation
(le carbure M7C3 n’a pas été suspendu). Le carbure M7C3 et la cémentite dominent la micro-
structure aux températures de revenu, ce qui n’est pas observé expérimentalement. Il faudrait
tenter la suspension du carbure M7C3 mais il est fort probable que les conditions d’équilibres
thermodynamiques au niveau des joints soient très différentes.
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Figure 5.14 – Deux diagrammes d’équilibre superposés et obtenus par simulation Ther-
mocalc. Le diamant et le graphite ont été suspendus dans les deux cas. Pour le diagramme “susp”
en ligne pleine, les carbures ξ et MC ont été suspendus et Mo2C est apparu. MS correspond
aux sulfures.

2.1.3 Caractérisation de l’environnement cristallin de deux sites d’amorçage en
EBSD

Afin de compléter la caractérisation des sites, les sites d’amorçage de deux éprouvettes
de traction entaillées ont pu être caractérisées par analyse EBSD. Les éprouvettes ont été
choisies pour la bonne visibilité du carbure d’amorçage afin de tenter de le faire diffracter.
Nous n’y sommes malheureusement pas parvenu. Toutefois, les analyses de ces échantillons ont
été poursuivies dans le but de déterminer les orientations cristallines des différentes facettes
de clivage adjacentes au site d’amorçage afin de caractériser le joint où celui-ci a lieu. Ces
caractérisations ont permis de montrer la faisabilité de la manipulation et pourraient ouvrir à
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une étude plus complète de façon à obtenir une information de nature statistique sur le type de
joint microstructural qui peut servir de site d’amorçage. Les conditions usuelles d’acquisition
et de traitement ont été utilisées.

La méthode de détermination est la suivante :

1. Orientation de l’éprouvette de façon à faire diffracter au moins en partie chacune des
facettes qui entourent le site d’amorçage.

2. Détermination des angles d’Euler moyens associés à chaque facette.

3. Détermination de la matrice de rotation qui permet de passer d’une orientation à une
autre.

4. Détermination des indices de Miller de l’axe de rotation le plus proche et la rotation
associée avec l’écart à la désorientation réelle.

5. Comparaison avec les paires axe-angle données par la relation d’orientation pour détermi-
ner le type de joint.

Les figures 5.15 et 5.16 donnent les paires axe-angle pour chaque bord de facette des sites
d’amorçage étudiés. Comme on peut le voir sur les deux images, la désorientation du joint où se
trouve le site d’amorçage est comprise entre 21◦ et 49◦, ce qui ne correspond pas à deux paquets
de bainite issus du même grain austénitique, il semble donc que l’amorçage se soit produit à
proximité d’un ancien joint de grains austénitiques (en bleu sur les figures). Nous n’avons pas
pu compléter à l’heure actuelle les observations pour un plus grand nombre d’éprouvettes mais
il serait du plus grand intérêt pour la compréhension et la modélisation de vérifier si l’amorçage
se fait systématiquement au niveau d’un ancien joint de grains austénitiques.

26,7° autour de [-0,867 0,337 -0,368]
[412] +/- 7,89°

Carbure
d'amorçage

35,63° autour de [0,533 -0,208 0,82]
[213] +/- 3,57°

57,1° autour de [0,619 -0,312 0,721]
[324] +/- 5,1°

V1 - V12 pour l'OR KS (Rotation de
57,2° autour de [−0,357 0,603 0,714]

1 µm

Figure 5.15 – Site d’amorçage avec caractérisation des joints. L’amorçage s’est produit
sur un ancien joint de grain austénitique. Éprouvette de traction entaillée testée à −140 ◦C.
Traitement thermique : refroidissement 150 ◦C · h−1 puis revenu à 640 ◦C pendant 6 h.
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30° autour de [0,093 0,59 0,802]
[034] +/- 5,38°

55,8° autour de [-0,59 0,63 0,50]
[342] +/- 10,0°

38° autour de [-0,12 -0,85 0,52]
[143] +/- 6,71°

Carbure
d'amorçage

1 µm

Figure 5.16 – Site d’amorçage avec caractérisation des joints. L’amorçage s’est produit
sur un ancien joint de grain austénitique. Éprouvette de traction entaillée testée à −140 ◦C.
Traitement thermique : refroidissement 150 ◦C · h−1 puis revenu à 640 ◦C pendant 6 h.

2.2 Type II : Amorçage de la rupture fragile par une inclusion ou un
ensemble d’inclusions

Le deuxième type d’amorçage observé est l’amorçage sur une ou plusieurs inclusions. Il
s’agit d’un cas classique de la littérature qui a déjà été très observé (voir chapitre 1). Nous en
présentons ici les caractéristiques dans notre cas d’étude.

Type
d’éprouvette

Résilience Traction entaillée Ténacité

Nb de Type II
/Nb

d’éprouvettes
observées

14/87 2/25 0/12

Table 5.6 – Nombre d’éprouvettes étudiées en fractographie où la rupture fragile est
amorcée par une inclusion (Type II ).

2.2.1 Descriptions des différentes inclusions sur les sites d’amorçage

Dans notre étude, les sulfures de manganèse et les nitrures de titane sont les principales
inclusions qui ont initié la rupture fragile. Le tableau 5.7 donne les types et nombre d’occurrences
des différents amorçages observés.
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Type d’inclusion TiN seul TiN +MnS
Inclusion +
Carbure

TiN +MnS +

AlO3

Nombre
d’éprouvettes

observées
7/16 6/16 2/16 1/16

Table 5.7 – Nombre d’éprouvettes étudiées en fractographie où la rupture fragile est
amorcée sur une inclusion, parmi les amorçages de type de II toutes éprouvettes confondues

La figure 5.17 donne un exemple d’amorçage par une particule de TiN seule. L’interface
entre l’inclusion et la matrice est intacte et l’on observe l’inclusion des deux côtés de l’éprouvette
rompue.

Les TiN semblent donc pouvoir amorcer seuls la rupture fragile du matériau (figure 5.17).
Parc contre, lorsque la rupture est amorcée sur une particule MnS, celle-ci est toujours combinée
avec une inclusion de TiN comme dans le cas de la figure 5.18. Dans ces cas, l’étude détaillée des
faciès semble révéler que le MnS est l’inclusion à se rompre la première. La fissure se propage
ensuite dans le TiN et enfin dans la matrice environnante. La figure 5.18 illustre ce phénomène.
Il a également été observé un amorçage sur un amas MnS + TiN + AlO3 qui présente un
comportement similaire aux amas TiN +MnS.

La figure 5.19 montre l’unique cas d’amorçage potentiel par une particule d’alumine. Nous
pouvons observer que le site d’amorçage se trouve au niveau d’une cupule formée autour d’une
alumine. Cependant, un examen à plus fort grandissement révèle un constituant qui pourrait
être un carbure. Il est difficile dans ce cas de pouvoir déterminer avec certitude quel constituant
est à l’origine de la rupture. La figure 5.20 présente un autre cas d’amorçage où l’on peut
observer carbure et inclusion. Dans ce cas l’inclusion n’est visible que d’un côté de l’éprouvette
contrairement au carbure. De plus, les observations d’amorçage sur TiN seuls mettent bien en
valeur la continuité du plan de rupture entre le TiN et la matrice, ce qui n’est pas le cas ici.
Cela nous conduit à penser que le carbure serait plutôt à l’origine de la rupture. Néanmoins,
l’influence d’une particule de TiN aussi proche ne peut pas être négligée. C’est pour cette raison
que nous présentons cet amorçage dans cette section.
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TiN

1 µm 1 µm

Figure 5.17 – Amorçage sur une particule de TiN (carré sombre au centre de l’image).

MnS

TiN

1 µm1 µm

MnS

TiN

Figure 5.18 – Amorçage et propagation de la fissure dans un amas TiN–MnS. En se
basant sur les fines rivières de clivage observées dans le TiN (en bleu), il semble que la fissure
ait pour origine le MnS (en rouge). Les flèches en orange indiquent le sens de propagation de
la fissure.
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Amorcage

10 µm

Carbure ?

AlO3

10 µm 1 µm

Figure 5.19 – Amorçage au niveau d’une cupule formée autour d’une particule d’alumine à
gauche. Détail du site d’amorçage à droite. Traitement thermique : refroidissement à 2000 ◦C·h−1

puis revenu à 610 ◦C pendant 6 h. Éprouvette de résilience testée à −50 ◦C d’énergie 65,5 J. Image
en électrons secondaires.

TiN

Carbure

1 µm1 µm

Figure 5.20 – Amorçage et propagation de la fissure au niveau d’un carbure adjacent à
une particule de TiN . Les flèches en orange indiquent le sens de propagation de la fissure.

2.2.2 Caractéristiques générales de la rupture sur inclusion

Les amorçages par une inclusion ne sont pas positionnés de manière spécifique dans la
microstructure : certains amorçages se sont produit au niveau d’un bord de facette et d’autres
au sein des facettes. Ce comportement est cohérent avec la répartition attendue des inclusions.

Comme le montre la figure 5.21, les inclusions ayant donné lieu à l’amorçage sont de tailles
assez faibles, pour une taille moyenne de 1,4µm. Dans le cas d’amas, c’est la taille de l’amas
complet qui a été mesurée. Nous pouvons nous référer à l’analyse inclusionnaire du chapitre 2
(figure 2.12) pour comparer cette distribution à la distribution totale de taille des inclusions
dans la microstructure. Ces inclusions sur lesquelles s’amorce le clivage sont parmi les plus
grosses, avec une taille qui dépasse 70ème percentile de la distribution.
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Figure 5.21 – Distribution de la taille des inclusions (diamètre équivalent) qui ont amorcé
le clivage, toutes éprouvettes et toutes microstructures confondues.

2.3 Type III : amorçage sur un bord de facette déchiré de manière
ductile

Le troisième type d’amorçage que nous définissons regroupe les sites d’amorçage où aucun
constituant microstructural spécifique n’a pu être identifié. Ce type de site d’amorçage est
systématiquement localisé en bord de facette et nous n’observons pas non plus d’empreinte
d’une particule. Nous donnons le nombre d’éprouvettes appartenant à cette catégorie dans le
tableau 5.8.

Type
d’éprouvette

Résilience Traction entaillée Ténacité

Nb de Type III
/Nb

d’éprouvettes
observées

15/87 1/25 0/12

Table 5.8 – Nombre d’éprouvettes étudiées en fractographie où la rupture fragile ne présente
pas de constituant spécifique.

La figure 5.22 donne des exemples de sites d’amorçage où aucun constituant particulier n’a
pu être observé. Bien qu’aucun constituant ne soit visible, les bords de facette, qui correspondent
à des joints comportent des carbures qui pourraient avoir un rôle dans l’amorçage. Nous ne
pouvons pas identifier ce rôle à partir de l’analyse fractographique seule. Comme le montrent
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les deux images de la figure 5.22, ces sites sont situés en bord de facette qui, probablement, s’est
ensuite déchiré de manière ductile à la suite de la propagation de la fissure fragile. L’énergie
associée à ces essais n’est pas spécifiquement élevée par rapport aux autres types d’amorçage.
Il se pourrait par ailleurs que le constituant d’amorçage ait été détaché de la microstructure à
la suite de ce phénomène.

1 µm 1 µm

Figure 5.22 – Exemples de site d’amorçage sans constituant particulier visible. Traitements
thermiques : (Image de gauche) refroidissement à 150 ◦C · h−1 puis revenu à 660 ◦C pendant
6 h. Éprouvette de résilience testée à −25 ◦C d’énergie 69,5 J. (Image de droite) refroidissement
à 8000 ◦C · h−1 puis revenu à 640 ◦C pendant 20 h. Éprouvette de résilience testée à −75 ◦C
d’énergie 20,5 J. Images en électrons secondaires sur faciès de rupture.

2.4 Type IV : Sites inclassifiables

Les éprouvettes concernées (voir tableau 5.9) présentent des caractéristiques qui font qu’il
n’est pas possible d’observer précisément le site d’amorçage. Le type IV regroupe des sites
d’amorçage présentant de la déformation ou mal orientés par rapport au faisceau d’électrons du
MEB, qui ne permettent donc pas l’identification d’une amorce microstructurale spécifique.

Type
d’éprouvette

Résilience Traction entaillée Ténacité

Nb de Type IV
/Nb

d’éprouvettes
observées

6/87 0/25 0/12

Table 5.9 – Nombre d’éprouvettes étudiées en fractographie où l’amorçage de la rupture
fragile n’a pas pu être caractérisé.

Certains sites sont déformés suite à la rupture finale de l’éprouvette comme sur la figure 5.23.
La déformation rend le site moins lisible. Par conséquent, il est difficile d’identifier si des carbures
sont présents au niveau du point d’amorçage, ceux-ci étant peu visibles et de petite taille.
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1 µm

Figure 5.23 – Exemple de site d’amorçage déformé suite à la rupture de l’éprouvette.
Traitement thermique : refroidissement à 2000 ◦C · h−1 puis revenu à 610 ◦C pendant 6 h. Éprou-
vette de résilience testée à −75 ◦C d’énergie 35,7 J. Image en électrons secondaires sur faciès de
rupture.

Dans certains autres cas, la propagation s’est faite suivant un plan cristallin qui était
quasiment perpendiculaire au plan de rupture de l’éprouvette. Il n’est dans ce cas pas possible
d’examiner le site (figure 5.24).

10 µm

Figure 5.24 – Exemple de site d’amorçage parallèle au faisceau d’électrons suivant la
surface de rupture. Traitement thermique : refroidissement à 2000 ◦C · h−1 puis revenu à 640 ◦C
pendant 6 h. Éprouvette de résilience testée à −100 ◦C d’énergie 8,5 J. Image en électrons
secondaires sur faciès de rupture.

Bien qu’aucun constituant microstructural spécifique n’ait pu être observé, il demeure un
doute quant à la catégorie d’amorçage à laquelle appartiennent ces sites. En effet, leur localisation
en bord de facette de manière similaire à un amorçage de type I peut laisser penser qu’il s’agit
d’un site où l’amorce a disparu au cours de la rupture. Nous continuerons néanmoins de classifier
ces sites de manière séparée faute de résultats supplémentaires pour valider ou invalider cette
hypothèse de travail.
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L’étude fractographique des éprouvettes de traction entaillée, de résilience et de
quelques éprouvettes de ténacité a permis de dégager trois grandes familles d’amor-
çage de la rupture fragile où d’observer un amorçage avec des caractéristiques. Ces
trois familles sont communes à toutes les éprouvettes utilisées. Une quatrième
famille regroupe les éprouvette non expertisables. Les deux premières familles
d’amorçage sont bien identifiées tandis que la troisième et la quatrième regroupent
surtout les amorçages restants faute d’informations. Nous résumons dans le tableau
suivant (tableau 5.10) leurs caractéristiques.

Type
d’amor-
çage

Constituant
microstruc-

tural
d’amorce

Morphologie Localisation Taille
moyenne Éprouvettes

Type I

carbures
enrichis en
Mo, Mn et

Cr

sphérique,
allongée ou
sous forme
de “boome-

rang”

bord de
facette
(Ancien
joint de

grain γ ?)

≈ 0.8µm
52KV
22AE
12CT

Type II

inclusions :
TiN seul
ou amas
TiN +
MnS

rectangulaire
pour les
TiN et
ovoïde

pour les
MnS

aléatoire ≈ 1.4µm 14KV 2AE

Type III

Pas de
consti-
tuant
visible

−

bord de
facette
avec

déchirure
ductile

− 15KV 1AE

Type IV − − − − 6KV

Table 5.10 – Tableau récapitulatif des caractéristiques des différents types
de sites d’amorçage.

Conclusions de la section

255



Chapitre 5. Amorçage de la rupture fragile dans les aciers de cuve

3 Recherche de relation entre les mécanismes physiques
d’amorçage et les propriétés mécaniques

L’étude fractographique décrite précédemment nous a permis de mettre en exergue
une typologie commune de sites d’amorçage. La question qui se pose à présent est
de savoir si le type d’amorçage a un lien avec les propriétés mécaniques.

Objectifs de la section

3.1 Le type d’amorçage a-t-il un lien avec les paramètres de traitement
thermique et les propriétés mécaniques ?

La figure 5.25 donne les fréquences d’apparition des différents types de sites d’amorçage
pour les essais de résilience. On y retrouve la prépondérance de l’amorçage de type I pour
tous les traitements thermiques. L’amorçage de type II semble être par ailleurs plus favorisé à
8000 ◦C · h−1. Nous pouvons également étudier l’effet du revenu par vitesse de refroidissement,
bien que le plus faible nombre d’observations par condition d’analyse ne nous permette pas
de conclure avec certitude (figure 5.26). L’évolution avec le revenu ne laisse pas apparaître de
tendance marquée. Les amorçages à 800 ◦C · h−1 présentent un nombre plus élevé d’amorçages
de type III sans qu’il soit possible d’en trouver une origine.
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Figure 5.25 – Fréquence d’apparition de chaque type de site d’amorçage en fonction de
la vitesse de refroidissement pour les essais de résilience, tous revenus confondus.
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Figure 5.26 – Fréquence d’apparition de chaque type de site d’amorçage en fonction de
la vitesse de refroidissement et du paramètre de revenu pour les essais de résilience.

Les éprouvettes de ténacité qui ont été observées en fractographie sont issues des micro-
structures refroidies à 150 ◦C · h−1 revenues à 640 ◦C pendant 6 h ou refroidies à 2000 ◦C · h−1

revenues à 640 ◦C pendant 20 h. Ces deux microstructures sont les mêmes que celles étudiés par
réplique extractive. La totalité des éprouvettes présente un site de type I indépendamment du
traitement thermique, ce qui n’est pas nécessairement le cas en résilience.

Enfin, la figure 5.27 donne les occurrences de chaque type d’amorçage pour les éprouvettes
de traction entaillée qui présentent à leur tour un comportement analogue, c’est-à-dire une
prépondérance très marquée des amorçages de type I, ce qui n’est pas non plus le cas en
résilience.
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Figure 5.27 – Fréquence d’apparition de chaque type de site d’amorçage en fonction du
traitement thermique pour les essais de traction sur éprouvettes entaillées.

L’étude des fréquences d’apparition des différents types de sites nous a permis de mettre en
évidence que la majeure partie des sites d’amorçage sont de type I. Cela est vérifié sur l’ensemble
des conditions de traitement thermique et sur les trois types d’éprouvettes (résilience, ténacité
et traction entaillée) étudiées. Les amorçages de type II sont également observés dans une
proportion plus faible, à l’exception des microstructures issues d’un refroidissement à 8000 ◦C·h−1.
La présence de sites d’amorçage de type III en plus grande proportion pour les éprouvettes de
résilience doit être considérée avec prudence, car nous n’avons pas pu identifier avec certitude
un mécanisme d’amorçage, ces éprouvettes ayant été observées avant le repérage des carbures.
Nous avons pu voir dans le chapitre 3 des variations significatives des propriétés mécaniques en
fonction des paramètres de traitement thermique, mais nous observons approximativement le
même type d’amorçage pour toutes les microstructures. Nous pouvons donc en tirer la conclusion
que le type d’amorçage ne semble pas être corrélée aux propriétés à rupture, notamment les
propriétés en résilience. Il faut noter que nos observations fractographiques sont toutes faites sur
le bas de la transition, donc à iso-énergie. Le clivage se déclenche toujours de la même façon, mais
à des températures différentes. Par ailleurs, les microstructures les plus résistantes amorcent
à plus basse température, il ne s’agit donc pas uniquement d’une question de comportement
élastoplastique.

Les propriétés de ténacité semblent suivre la même logique mais des essais et caractérisations
supplémentaires semblent nécessaires pour confirmer cette tendance avec la ténacité.
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3.2 Comparaison entre type d’amorçage et résultats d’essais indivi-
duels

La figure 5.28 présente les résultats d’essais de résilience en y ajoutant le type d’amorçage
pour chaque éprouvette étudiée. Il ne semble pas se dégager de tendance marquée. Les sites
d’amorçage de type I et de type II sont présents à haute et basse énergie. On peut cependant
noter l’absence d’amorçage sur inclusion (type II ) au-delà de −25 ◦C. Les sites indéterminés de
type III sont également répartis sur toutes les conditions. Dans le cas des essais de résilience, il
ne semble donc pas y avoir de relation forte entre les résultats d’essais et le type d’amorçage. Ces
résultats sont cohérents avec les conclusions de Tanguy et al. (2005) et Hausild (2002).

Pour les essais de ténacité ainsi que ceux sur éprouvette de traction entaillée, toutes les
éprouvettes présentent un amorçage de type I. Les valeurs de résultats d’essais ne semblent
donc pas être corrélées au type d’amorçage.

Il nous faut donc à présent nous pencher sur les autres caractéristiques des sites d’amorçage
pour rechercher un lien entre résistance à la rupture fragile, amorçage et microstructure.

3.3 Comparaison entre la taille de la particule d’amorçage et les ré-
sultats d’essais

La figure 5.29 montre l’absence d’effet marqué de la taille de l’amorce sur l’énergie absorbée
lors de l’essai : en effet, le nuage de point central ne permet pas de relier de manière significative
ces deux grandeurs. Nous noterons toutefois une tendance à la diminution de l’énergie absorbée
avec l’augmentation de la taille de l’amorce qui serait à confirmer. La figure 5.30 met en regard
taille de l’amorce et température d’essai. Il en ressort que la taille de l’amorce de clivage est
indépendante de la température d’essai et de l’énergie absorbée, ce dernier résultat était attendu,
l’énergie absorbée dépendant surtout de la déchirure ductile de l’éprouvette. Ces observations
sont également vérifiées pour les résultats des essais de ténacité (figure 5.31 et figure 5.32).
Ainsi, la déchirure ductile conditionne l’énergie absorbée et échantillonne le matériau jusqu’à ce
que les conditions d’amorçage soient réunies. Le mécanisme de celui-ci reste toutefois inchangé.
La transition ductile-fragile ne semble pas liée à un changement de mécanisme mais à un
changement des conditions de déclenchement. Plus la température augmente, plus les conditions
d’activation sont difficiles. Ces conditions ne sont pas uniquement liées à la baisse de la limite
d’élasticité car les microstructures les plus molles n’ont pas la température de transition la
plus basse. En revanche, ces microstructures présentent le contraste mécanique le plus fort
entre la matrice et la particule, qui se trouve donc davantage chargée. Il nous manque donc de
l’information pour expliquer les variations de propriétés à rupture observées.
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Figure 5.28 – Mis en regard des résultats d’essais de résilience (température et énergie
absorbée) avec le type d’amorçage associé.
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Figure 5.29 – Mise en regard entre l’énergie absorbée lors de l’essai de résilience, taille
de l’amorce de clivage, paramètres de traitement thermique et type d’amorce. Le paramètre de
revenu est indiqué par la taille des symboles.
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Figure 5.31 – Mise en regard entre la ténacité, taille de l’amorce de clivage et paramètres
de traitement thermique.

0.7 0.8 0.9 1.0 1.1 1.2

Taille de l’amorce (µm)

−60

−55

−50

−45

−40

−35

−30

−25

T
em

p
ér

at
u

re
d

’e
ss

ai
(°

C
)

Type I Type II 150°C/h 2000°C/h 640°C - 6h 640°C - 20h

Figure 5.32 – Recherche d’une relation entre la température de l’essai de ténacité, la
taille de l’amorce de clivage, les paramètres de traitement thermique.
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Nous avons pu voir que les caractéristiques des sites d’amorçage ne sont pas
corrélées aux propriétés mécaniques. Le type, la position ou la taille de l’amorce ne
peuvent pas être reliés de manière directe aux paramètres de traitement thermique
ou aux résultats d’essais. Plutôt que de tenter de relier directement amorçage et
propriétés, nous allons étudier le lien entre amorçage et contraintes/déformations
critiques de clivage, à l’aide des résultats de la campagne d’essais de traction sur
éprouvettes entaillées, ce qui pourra peut-être nous fournir le chaînon manquant
entre propriétés à rupture et microstructure.

Conclusions de la section
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4 Campagne d’essais de traction sur éprouvette entaillée :
Recherche d’un lien entre caractéristiques du site d’amor-
çage et contrainte critique

La campagne d’essais sur les éprouvettes de traction entaillées, doublée de cal-
culs par éléments finis, nous a permis de déterminer les contraintes critiques de
clivage pour 25 éprouvettes avec 5 conditions de traitement thermique différentes
(tableau 4.1). Nous avons pu voir qu’il semblait y avoir un lien entre la contrainte
critique et la température de transition. Nous cherchons ici à déterminer si les
caractéristiques du site d’amorçage que nous avons pu déterminer sont, ou non,
corrélées avec la contrainte critique de clivage.

Objectifs de la section

4.1 Effet du type de site

La figure 5.33 met en relation le type d’amorçage, la température de transition T41J et
la contrainte critique de clivage. Comme nous avons pu le voir dans le chapitre précédent, il
existe une corrélation entre la contrainte critique de clivage et les températures de transition en
résilience : plus la contrainte critique de clivage est élevée, plus la température de transition T41J

est basse. Néanmoins, peut-être dû au nombre limité d’essais, le type de site de clivage n’est
pas corrélé avec les valeurs de contraintes critiques ou de paramètres de traitement thermique.
Nous noterons que le type I est systématiquement observé pour les valeurs de T41J les plus
élevées.
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Figure 5.33 – Contrainte critique de clivage en fonction de la température de transition
T41J , des paramètres de traitement thermique et du type de site d’amorçage.

4.2 Effet possible de la taille de l’amorce de clivage

Au cours de cette campagne, la taille des amorces de clivage a pu être évaluée. Le critère
de Griffith, introduit au chapitre 1, permet de relier contrainte critique de clivage et taille
caractéristique des amorces. σc =

√
πEγ

2(1−ν2)a
où a correspond à la taille de la fissure de Griffith,

que l’on assimile ici à la taille de l’amorce (nous avons mesuré in fine une taille de fissure et
non une taille de particule). La figure 5.34 suivante donne la relation entre la taille des amorces
observées sur les éprouvettes de traction entaillées et la contrainte critique associée. Nous avons
tracé également deux courbes qui représentent le lien entre contrainte critique et taille d’amorce
pour deux énergies de surface différentes via le critère de Griffith. Bien que les paires contrainte
critique – taille d’amorce correspondent à des énergies de surface effective cohérentes avec les
valeurs trouvées dans la littérature (voir chapitre 1, figure 1.36), il ne semble pas se dégager
de relation très marquée entre la contrainte critique (issue du calcul par éléments finis) et la
taille de l’amorce. Ce résultat apparaît cohérent avec ceux de Chekhonin et al. (2023) qui
n’observent pas non plus de corrélation entre ces grandeurs. Toutefois, dans notre cas, nous
observons une faible corrélation négative qui pourrait être le résultat d’un effet de taille convolué
à un autre effet de microstructure. Un unique critère de Griffith ne semblez donc pas pertinent
(énergie de surface effective unique), à ces échelles, pour l’ensemble des microstructures. La
détermination de la contrainte critique locale au niveau de la microstructure pourrait présenter
des résultats différents.
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Figure 5.34 – Évaluation entre la taille caractéristique de l’amorce de clivage et la
contrainte critique déterminée par éléments finis sur les mêmes éprouvettes, à l’aide d’un critère
de Griffith. E = 207GPa, ν = 0.3

4.3 Effet de la position du site d’amorçage des éprouvettes de traction
entaillées

La figure 5.35 met en regard contrainte critique de clivage, position du site d’amorçage,
type de site d’amorçage et paramètres de traitement thermique. Elle permet de conclure que la
position du site d’amorçage n’est pas non plus corrélée à aucun de ces paramètres. Ce phénomène
se comprend dans la mesure où l’amorçage de la rupture fragile se produit sur des sites répartis
aléatoirement dans la matière. En fonction de l’éprouvette, le site déclenché sera plus ou moins
proche du centre. Il se peut que le traitement thermique influe sur la densité de ces sites, mais
ce phénomène n’est pas perceptible dans le cadre de cette campagne faute de disposer d’un
nombre d’éprouvettes suffisant.
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Figure 5.35 – Contrainte critique de clivage en fonction de la position du site d’amorçage
sur le faciès de rupture, des paramètres de traitement thermique et du type de site d’amorçage.

4.4 Effet de la taille de la première facette de clivage

Enfin, la taille de la première facette de clivage a également été évaluée. La littérature indique
que la rupture fragile peut être contrôlée par la propagation de la fissure de grain en grain
par franchissement de barrières microstructurales plus ou moins désorientées. Nous pouvons
vérifier ici si la taille de grain adjacent au site d’amorçage via lequel la fissure s’est propagée
de l’amorce vers la matrice (donc de facette de clivage) est corrélée à la contrainte critique de
clivage. Comme nous pouvons le voir sur la figure 5.36, il n’y a pas de relation marquée entre la
taille de la première facette de clivage et les paramètres de traitement thermique. Nous aurions
pu nous attendre à ce que la taille de cette facette décroisse avec l’augmentation de la vitesse de
refroidissement du fait de l’affinement de la microstructure, ce qui n’est pas le cas sur la figure.
Toutefois, il semble exister une tendance apparente à la diminution de la contrainte critique
avec l’augmentation de la taille de la première facette. La raison de cette corrélation n’est pas
nécessairement directe.

D’autre part, il faut noter que la définition des limites de la première facette de clivage reste
difficile. De plus, la mesure de la taille n’est qu’une estimation dans la mesure ou les facettes sont
inclinées par rapport au plan d’observation (perpendiculaire au faisceau d’électrons). L’effet des
différentes définitions de première facette de clivage pourrait être étudié avant de se prononcer
sur la pertinence de cette mesure.
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Figure 5.36 – Contrainte critique de clivage en fonction de la taille de la première facette
de clivage, des paramètres de traitement thermique et du type de site d’amorçage.

Bien que la contrainte critique de clivage soit corrélée avec la température de tran-
sition ductile-fragile, nous n’avons pas pu identifier de paramètre fractographique
(type, position, taille de l’amorce, taille de la première facette de clivage) relatif
au site d’amorçage qui aurait une influence sur cette contrainte critique. Il semble
donc y avoir d’autres paramètres d’influence sur la contrainte critique de clivage
que nous n’avons pas pu identifier dans cette étude. Un aspect à étudier avec plus
d’attention serait le joint d’amorçage et l’environnement cristallin autour du site
d’amorçage. En effet, ces aspects sont cruciaux car ils déterminent les conditions
de contraintes et de déformations locales susceptibles d’amorcer la rupture. Les
écarts de contraintes observés entre contraintes critiques ne sont peut-être pas si
significatifs.

Conclusions de la section
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Les recherches exposées dans ce chapitre nous ont permis de définir une méthodolo-
gie d’étude fractographique adaptée à l’étude des faciès de rupture fragile des aciers
de cuve. À partir d’une campagne d’étude complète des éprouvettes de résilience
dans le domaine fragile, nous avons identifié une typologie d’amorçage commune
à toutes les microstructures de l’étude. Deux sites d’amorçage principaux se dé-
gagent : un amorçage très majoritaire sur un carbure enrichi en manganèse localisé
sur un joint, qui semble être un ancien joint de grain austénitique et un amorçage
sur inclusion, généralement une particule de TiN ou un amas TiN + MnS. Si
l’amorçage sur inclusions avait déjà été observé à de nombreuses reprises et bien
que l’amorçage sur carbure avait été théorisé, il s’agit de l’une des premières fois
où l’amorçage sur carbure a pu être identifié de manière systématique sur une
gamme large de microstructures. Une troisième catégorie de sites regroupe les sites
où aucun constituant microstructural n’a pu être observé. Néanmoins, ces sites,
localisés en bord de facette, sont systématiquement déchirés de manière ductile,
ce qui laisse à penser qu’il s’agit peut-être d’amorçage sur carbure mais dont le
site précis serait masqué par la déchirure.
Nous avons ensuite cherché à relier les caractéristiques de l’amorçage avec les
propriétés mécaniques, les paramètres de traitement thermique et les contraintes
critiques déterminées dans le chapitre 4. Cependant, le type, la position ou la taille
caractéristique de l’amorçage sont identiques à tous les paramètres de traitement
thermique et aux propriétés mécaniques. De plus, bien que la contrainte critique
de clivage soit corrélée avec certaines propriétés à rupture, le mécanisme d’amor-
çage est commun à tous les niveaux de contraintes critiques. Il est notamment
intéressant de remarquer que nous n’observons pas de corrélation marquée entre
la taille des amorces de clivage ou la taille de la première facette de clivage et
la contrainte critique de clivage déterminée expérimentalement. Il semble donc y
avoir d’autres paramètres microstructuraux qui impactent la contrainte critique.
Une piste d’étude pourrait être l’étude des joints où l’amorçage a lieu.
Les contraintes critiques de clivage, déterminées à partir d’un champ de contraintes
continu dans un matériau homogène, ne permettent pas de décrire le comportement
à rupture de manière complète en relation avec les paramètres microstructuraux.
Une hypothèse importante de ces modèles est que l’amorçage se fait par des
défauts, qui apparaissent suite à la rupture des carbures en général. La contrainte
critique de clivage associée à ces défauts est calculée en les assimilant à des fissures
de Griffith, ce qui ne semble pas être vérifié dans notre étude. Cependant, la
contrainte critique que nous avons déterminée n’est pas peut-être pas définie à la
bonne échelle. En effet, elle est déterminée sur un champ de contraintes homogène
peu perturbé sur plus d’une dizaine de micromètres tandis que nous la comparons
à des éléments microstructuraux de taille micrométrique.

Conclusions
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Conclusion et perspectives

1 Rappel

L’objectif de notre étude était d’explorer systématiquement les liens propriétés à rupture
fragile, microstructures et conditions de traitement thermiques. En partant d’un même matériau
de type 18MND5 homogène, dix-huit traitements thermiques ont été réalisés et caractérisés.

2 Conclusions de l’étude

Le matériau de base a été caractérisé pour connaître précisément le point de départ de notre
étude, évaluer les hétérogénéités présentes et déterminer les transformations de ce matériau
à suite du traitement thermique. Il présente notamment des microségrégations et nous avons
obtenu de ce fait 18 mélanges microstructuraux, allant d’un mélange entre bainite granulaire,
ferrite proeutectoïde aux faibles vitesses de refroidissement (150 ◦C · h−1) jusqu’à un mélange
de bainite supérieure et inférieure aux vitesses de refroidissement élevées (8000 ◦C · h−1).

Ces dix-huit microstructures ont été caractérisées du point de vue des propriétés mécaniques.
La résistance mécanique et la limite d’élasticité sont comprises dans un intervalle d’environ 120
MPa.

— La résistance mécanique et la limite d’élasticité augmentent avec l’augmentation de la
vitesse de trempe (+35MPa environ) ou la diminution de la durée (+60MPa environ) ou
de la température de revenu (+60MPa environ).

— La ductilité est relativement peu impactée par les conditions de traitement thermique.

Pour les propriétés en résilience, des variations significatives ont également été observées.

— L’énergie au palier ductile augmente avec l’augmentation de la vitesse de trempe (+44J)
ou l’augmentation de la durée (+29J) ou de la température de revenu (+31J).

— La température de transition diminue avec l’augmentation de la vitesse de trempe (-62°C)
ou la diminution de la durée (-29°C) ou de la température de revenu (-42°C).

Les corrélations suivantes ont également été identifiées ou vérifiées :

— Corrélation entre la dureté et la résistance mécanique.

— Corrélation entre la limite d’élasticité et la température de transition T41J .
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— Corrélation entre la striction, la résistance mécanique ou la limite d’élasticité et énergie
absorbée au palier ductile.

— Corrélation entre la température de transition T41J et température Master Curve T0.

Trois microstructures ont également été testées en ténacité en utilisant l’approche de la
Master Curve. Ces résultats doivent être complétés pour définir les tendances et les effets du
traitement thermique. Nous noterons toutefois la corrélation marquée entre la température T0

et la température transition T41J .
Afin d’obtenir des informations sur le comportement à rupture, la méthode du Load Diagram,

le calcul des contraintes critiques par éléments finis sur éprouvette de traction entaillée et la
détermination de la contrainte σu via le modèle de Beremin ont été utilisés. Il en ressort un
comportement commun entre les matériaux et les essais avec un effet fort de la vitesse de
refroidissement qui améliore les propriétés et la durée de revenu qui les dégrade.

Pour comprendre les différences de propriétés entre les microstructures, une campagne
d’expertise fractographique systématique a été menée dans le bas de la transition ductile-fragile,
sur les éprouvettes de traction entaillées et des éprouvettes de ténacité pour un total de 124
éprouvettes observées. Une typologie commune à toutes les microstructures a été identifiée.
Trois types d’amorçage ont été définis. L’amorçage le plus fréquent est un amorçage sur un
carbure situé dans un joint. Ce carbure est surtout riche en fer et manganèse mais contient
aussi du molybdène et du chrome dans une moindre mesure. Une première étude du joint où se
produit l’amorçage semble indiquer qu’il s’agit d’un ancien joint de grains austénitiques, bien
que cette tendance doive être confirmée par une campagne de caractérisation plus complète.
La taille de ces carbures varie peu et vaut en moyenne 0.9 µm. Cette taille, qui varie peu,
pourrait provenir d’une combinaison entre échantillonnage par le chargement mécanique et
taille (donc nocivité) des particules d’amorce. La morphologie de ces carbures est très diverse
et souvent irrégulière. L’observation de ce site est très récente (publication octobre 2023). Le
deuxième site d’amorçage le plus fréquent est l’amorçage sur une inclusion. Cet amorçage
est depuis longtemps identifié dans la littérature. Dans le cas de notre étude l’amorçage s’est
fait sur des inclusions ou amas d’inclusions de taille micrométrique. Les particules de TiN et
les amas TiN + MnS sont les principales amorces. Enfin la troisième catégorie regroupe les
sites dont l’amorçage se fait au joint mais où la déchirure ductile ne permet pas d’étudier le
site plus en détail. Il s’agit donc peut-être d’un troisième type d’amorçage ou d’un amorçage
du premier type masqué par l’endommagement post amorçage. Cette typologie d’amorçage
est commune à tous les traitements thermiques et sans corrélation avec les paramètres de
traitement thermique, le type d’éprouvettes et les autres caractéristiques morphologiques de
l’amorçage. Il semble donc que quelle que soit la microstructure le mécanisme d’amorçage soit le
même. Par ailleurs, la comparaison entre les propriétés de résilience et les propriétés en traction
montre qu’un niveau de résistance plus élevé s’accompagne d’une température de transition
plus basse. Il semble donc que les variations de comportement macroscopique, à la fois au
niveau du comportement mais aussi au niveau des variations locales de la première contrainte
principale, ne puissent pas expliquer les variations de propriétés à rupture. Cela suggère que
les micro-mécanismes d’activation du clivage, dont ces travaux démontrent qu’ils ont lieu à des
échelles inférieures (joints de grains, particules micrométriques), ne peuvent être décrit par les
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Figure 6.37 – Illustration schématique de l’environnement microstructural autour de
l’amorce, à l’origine du mécanisme complémentaire de l’amorçage.

méthodes de modélisation à l’échelle supérieure utilisées dans nos travaux et qu’il reste une
partie du mécanisme d’activation, d’origine microstructurale, encore non explicitée. Le schéma
de la figure 6.37 donne à voir les différents éléments microstructuraux qui peuvent interagir
dans ce mécanisme.

3 Ouverture et perspectives

La base de données expérimentales pourrait être complétée avec les essais de ténacité, en
utilisant, l’approche de la Master Curve. Ces essais pourraient de plus être simulés par éléments
finis pour généraliser la détermination des contraintes critiques de clivage et valider les tendances
observées et notamment l’approche du Load Diagram.

La caractérisation approfondie des sites d’amorçage sur carbure pourrait se révéler être
une piste intéressante. D’une part le carbure lui-même doit être mieux caractérisé. Une fois sa
« carte d’identité » connue, une étude microstructurale pourrait être faite avec pour but de
comprendre les conditions de formation et de transformation de ce carbure et donc à terme d’en
contrôler l’apparition pour améliorer les propriétés. D’autre part, le joint d’amorçage doit être
mieux connu. Les premières caractérisations indiquent qu’il s’agirait d’anciens joints de grains
austénitiques. Cette observation doit être vérifiée. Par ailleurs, l’environnement cristallin autour
du site d’amorçage peut être mieux caractérisé afin de pouvoir, à terme, simuler les conditions
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vraiment locales de l’amorçage, et peut-être expliquer les différences de propriétés macrosco-
piques observées, en faisant évoluer les modèles micromécaniques. Les résultats obtenus peuvent
également être exploités pour retravailler les modélisations par approche locale. L’interaction
matrice-particule serait notamment un point d’étude, notamment au niveau de l’activation de
ces mécanismes de rupture communs dans des conditions différentes.
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Annexes

1 Résilience

Les matériaux cubiques centrés, comme les aciers ferritiques présentent une transition ductile-
fragile. À basse température, le mode de rupture est fragile et l’énergie absorbée lors d’un essai
de résilience est minimale et constante. À haute température, le mode de rupture est ductile :
l’énergie absorbée est maximale et constante. La transition ductile-fragile correspond à la plage
de températures où le matériau passe progressivement d’un mode à l’autre. Elle est caractérisée
par une grande dispersion des résultats d’essais (supérieure à celles observées pour les modes
purement fragile ou purement ductile). Cette partie traite des méthodes expérimentales de
détermination et d’analyse des essais de résilience et de la transition ductile-fragile du matériau
de l’étude.

Les essais de flexion par choc ont été réalisés au CEA (Laboratoire LC2M) sur un mouton
pendule RKP 450 de marque Roell Amsler d’énergie maximale 450 J mais configuré ici en 300 J.
Ces essais ont été réalisés en accord avec la norme ISO 148–1 et sont accrédités COFRAC. La
vitesse d’impact du marteau est de 5,23m · s−1. Les essais sont instrumentés, ce qui nous permet
d’obtenir la courbe de la charge en fonction du temps ou du déplacement de l’éprouvette.

La figure présente le plan des éprouvettes utilisées pour l’étude. Il s’agit d’éprouvettes Charpy
standard de dimensions 55 × 10 × 10mm avec une entaille en V de 2mm de profondeur. Les
dimensions de ces éprouvettes répondent à la norme ISO 1481 et ont été vérifiées avant essai.
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Figure A.38 – Plan de l’éprouvette Charpy standard de résilience utilisée pour les essais.
Source : CEA

À la suite d’un essai de résilience, les grandeurs suivantes sont déterminées :

— Énergie à rupture : énergie absorbée par l’éprouvette pour la rompre. Elle est définie
classiquement comme la différence d’énergie potentielle entre les positions initiale et finale
du marteau à laquelle il faut enlever l’énergie dissipée par les frottements. Lors de sa
chute le marteau acquiert de l’énergie cinétique qui est transmise en partie à l’éprouvette
lors du choc. L’énergie cinétique restante est convertie en énergie potentielle lors de la
remontée du marteau et la différence entre l’énergie potentielle finale et initiale correspond
à l’énergie absorbée par l’éprouvette lors de sa rupture. Cette mesure est faite à l’aide
d’un codeur angulaire fixé sur l’axe de rotation du marteau. On considère que l’énergie
cinétique acquise par l’éprouvette est négligeable dans le bilan global. Dans le cas d’un
essai instrumenté l’énergie absorbée correspond à l’aire sous la courbe de la courbe charge
en fonction du déplacement (figure A.39).

— Expansion latérale : augmentation de la largeur de l’éprouvette (perpendiculairement à
l’axe de propagation de la rupture) suite à l’essai. Cette mesure quantifie la déformation
macroscopique de l’éprouvette. Plus la déformation est importante plus l’énergie absorbée
est importante (contribution importante de la dissipation plastique). L’expansion latérale
est mesurée sur la face opposée à celle de l’entaille en évaluant l’augmentation de la largeur
de l’éprouvette au droit de la rupture.

— Taux de cristallinité : c’est la proportion de la surface de rupture de l’éprouvette qui pré-
sente un faciès de rupture fragile. Dans le cas présent, celle-ci est déterminée indirectement
au travers de la courbe charge-déplacement, suivant la norme ISO 14556, avec la formule

278



1. Résilience

Fo
rc
e

Temps ou déplacement

Fm

Fiu

Fa

Fgy
Amorçage et

propagation de la
déchirure ductile

Amorçage et
rupture fragile

Formation des lèvres de
cisaillement

Figure A.39 – Courbe charge en fonction du temps typique d’un essai de résilience. La
courbe bleue correspond aux données expérimentales et la courbe rouge aux données lissées.

suivante :
Cr(%) = 100× Fiu − Fa

2Fm − Fgy

Les valeurs FX correspondent aux points particuliers de la courbe charge déplacement de
la figure A.39 :

— Fgy Force à l’écoulement plastique généralisé

— Fm Force maximale.

— Fiu Force à l’initiation de la propagation fragile de la fissure

— Fa Force à l’arrêt de la propagation fragile de la fissure.

Ces points sont également utilisés par l’approche du Load Diagram que nous présentons
à la Section 1.

Cette méthode de détermination de la cristallinité suit la norme ISO 14556 et non la
norme ISO 148–1 qui est appliquée pour le reste de l’essai. Elle considère que les chutes
brutales de charge, qui absorbent peu d’énergie, sont liées à la rupture fragile et que seule
la rupture ductile et la plasticité associée dissipent significativement de l’énergie dans la
partie décroissante de la courbe.

Déterminer la transition du matériau consiste à multiplier ces essais en températures pour
déterminer la zone de transition entre les deux régimes. Nous décrivons ici les principes mé-
thodologiques qui ont été pris en compte pour la détermination des différents traitements
thermiques.
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E(T ) = EU+EL
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Figure A.40 – Schéma explicatif des paramètres de la fonction tangente hyperbolique
utilisée pour les ajustements de transition.

Le plan d’expérience utilise un pas de 25 ◦C pour l’exploration de la transition fragile ductile.
La résilience est d’abord évaluée à température ambiante, −50 ◦C et 100 ◦C. À partir des valeurs
expérimentales obtenues, les essais suivants sont choisis et l’on procède ainsi de manière itérative
pour construire la courbe de transition. Les principes suivants ont été suivis :

— Un essai minimum au palier fragile (dont l’énergie est estimé entre 5 et 12 J environ).

— Deux essais au moins à 100 ◦C pour déterminer le palier ductile.

— Trois essais au moins pour les températures situées en pleine transition notamment pour
le début de la transition (zone de détermination des températures de transition T28J,
T41J, T56J et T68J et Tk0.9) et pour le milieu de la transition (zone de détermination
de la température T50% en cristallinité)

Une fois tous les essais réalisés, les transitions sont toutes ajustées avec une relation tangente
hyperbolique à quatre paramètres de la forme (Oldfield, 1975), dont on donne l’expression
pour la transition en énergie sur la figure A.40.

E(T ) =
EU + EL

2
+

EU − EL

2
tanh

(
T − Tt

Thw

)

Pour la transition en énergie, E(T ) désigne l’énergie de rupture, EU désigne l’énergie du palier
ductile, EL l’énergie au palier fragile, Tt e désigne la température atteinte à la mi-transition et
Thw désigne la mi-largeur de la transition. L’identification des paramètres est faite par étapes :

1. La valeur de l’énergie à rupture au palier ductile que l’on définit comme la moyenne des
énergies des essais à 0% de cristallinité. Ceci permet de réduire l’incertitude liée à l’ajus-
tement (existence de minima locaux, multiplicité des couples de paramètres optimaux).
Il permet aussi de découpler la détermination du palier ductile de la transition, ce qui a
deux avantages :

— La détermination du palier ductile ne dépend plus des points appartenant à la
transition et l’ajustement est donc plus claire. Cela permet d’avoir une définition
commune à toutes les transitions donc de pouvoir comparer les paliers.
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— Ainsi que le souligne Todinov (1999), les résultats d’essais dans la transition et
dans les paliers ductile et fragile sont révélateurs de mécanismes différents, qu’il
convient donc d’ajuster séparément. Nous reprenons ici cette approche uniquement
pour la détermination du palier haut : La dispersion des valeurs d’énergie absorbées
dans les paliers ductile et fragile correspond à la dispersion propre à ces mécanismes
de rupture. La dispersion dans la transition est en partie causée par la dispersion
intrinsèque des phénomènes de rupture fragile et ductile mais surtout par la compé-
tition entre ces deux types de rupture.

2. La température au palier fragile EL, la température de mi-transition Tt et la mi-largeur
de la transition Thw sont identifiées sous Python avec une méthode des moindres carrés
non linéaire (Algorithme de Levenberg-Marquardt). Pour la transition en cristallinité, la
forme de la fonction est la même et l’on désigne par cU la cristallinité au palier ductile, cL
la cristallinité au palier fragile, T50% la mi-largeur de la transition. Pour l’identification
des paramètres, les valeurs de cristallinité aux paliers ductile et fragile sont respectivement
fixées à 0 Pour la transition en expansion latérale, on désigne par eluU l’expansion latérale
au palier ductile, elL l’expansion latérale au palier fragile, Tt(el) la température atteinte
à la mi-transition et Thw(el) la mi-largeur de la transition. Seule l’expansion latérale au
palier fragile est fixée à 0 mm, les autres paramètres étant laissés libres.

En utilisant les fonctions d’ajustement en énergie, cristallinité et expansion latérale identifiées,
les températures de transition sont déterminées :

— En énergie : T28J, T41J, T56J, T68J où TXXJ correspondant à la température ou l’énergie
de rupture XX (en joules) est atteinte.

— En expansion latérale : Tk0.9 qui est la température où l’expansion latérale vaut 0.9 mm.

— En cristallinité : T50%, qui est la température à 50% de cristallinité.

Ces valeurs sont communément utilisées, notamment dans les spécifications d’approvisionne-
ment et les codes de dimensionnement, et permettent une comparaison entre différents matériaux
et essais.
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1.1 Résultats expérimentaux par traitement thermique

1.1.1 Refroidissement à 8000 ◦C · h−1

−150 −100 −50 0 50 100 150
Température (°C)

0

50

100

150

200

250

E
n

er
g
ie

(J
)

8000°C/h, 640°C, 20h, K21.0

8000°C/h, 660°C, 6h, K20.33

8000°C/h, 640°C, 6h, K19.9

8000°C/h, 610°C, 6h, K19.25

8000°C/h, 640°C, 1h, K18.26

Figure A.41 – Comparaison des transitions ductile-fragile après un refroidissement à
8000 ◦C · h−1.
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Figure A.42 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 8000 ◦C ·
h−1–660 ◦C–1 h, K = 18.26.
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é

Eprouvettes complètement rompues
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Figure A.43 – Courbe de transition ductile en cristallinité fragile du traitement thermique
8000 ◦C · h−1–660 ◦C–1 h, K = 18.26.
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Figure A.44 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 8000 ◦C · h−1–660 ◦C–1 h, K = 18.26.
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Figure A.45 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 8000 ◦C ·
h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.46 – Courbe de transition ductile en cristallinité fragile du traitement thermique
8000 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.47 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 8000 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.48 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 8000 ◦C ·
h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.49 – Courbe de transition ductile en cristallinité fragile du traitement thermique
8000 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.50 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 8000 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.51 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 8000 ◦C ·
h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.52 – Courbe de transition ductile en cristallinité fragile du traitement thermique
8000 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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té
ra

le
(m

m
)

Eprouvettes complètement rompues
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Figure A.53 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 8000 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.

−150 −100 −50 0 50 100 150

Température (°C)

0

50

100

150

200

250

E
n

er
gi

e
(J

)

Eprouvettes complètement rompues
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Figure A.54 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 8000 ◦C ·
h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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Figure A.55 – Courbe de transition ductile en cristallinité fragile du traitement thermique
8000 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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Figure A.56 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 8000 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.

289



Annexes

1.1.2 Refroidissement à 2000 ◦C · h−1
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Figure A.57 – Comparaison des transitions ductile-fragile après un refroidissement à
2000 ◦C · h−1.
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Figure A.58 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 2000 ◦C ·
h−1–640 ◦C–1 h, K = 18.26.
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Figure A.59 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
2000 ◦C · h−1–640 ◦C–1 h, K = 18.26.

−150 −100 −50 0 50 100 150

Température (°C)

0.0

0.5

1.0

1.5

2.0

2.5

E
x
p

an
si

on
la

té
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Figure A.60 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 2000 ◦C · h−1–640 ◦C–1 h, K = 18.26.
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Figure A.61 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 2000 ◦C ·
h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.62 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
2000 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.63 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 2000 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.64 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 2000 ◦C ·
h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.65 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
2000 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.66 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 2000 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.67 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 2000 ◦C ·
h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.68 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
2000 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.69 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 2000 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.70 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 2000 ◦C ·
h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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Figure A.71 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
2000 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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Figure A.72 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 2000 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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1.1.3 Refroidissement à 800 ◦C · h−1
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Figure A.73 – Comparaison des transitions ductile-fragile après un refroidissement à
800 ◦C · h−1.
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Eprouvettes non rompues
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Figure A.74 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 800 ◦C ·
h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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é
Eprouvettes complètement rompues
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Figure A.75 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
800 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.76 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 800 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.77 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 800 ◦C ·
h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.78 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
800 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Eprouvettes à 0% cristallinité
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Figure A.79 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 800 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.80 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 800 ◦C ·
h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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é

Eprouvettes complètement rompues
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Figure A.81 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
800 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.82 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 800 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.83 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 800 ◦C ·
h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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Figure A.84 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
800 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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Figure A.85 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 800 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.

1.1.4 Refroidissement à 150 ◦C · h−1
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Figure A.86 – Comparaison des transitions ductile-fragile après un refroidissement à
150 ◦C · h−1.
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Figure A.87 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 150 ◦C ·
h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.88 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
150 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Ajustement (tanh)

Température de transition

Figure A.89 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 150 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.

−150 −100 −50 0 50 100 150

Température (°C)

0

25

50

75

100

125

150

175

200

E
n

er
gi

e
(J

)

Eprouvettes complètement rompues

Eprouvettes non rompues
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Figure A.90 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 150 ◦C ·
h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.

306



1. Résilience

−150 −100 −50 0 50 100 150

Température (°C)

0

20

40

60

80

100
C

ri
st

al
li

n
it

é
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Figure A.91 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
150 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.92 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 150 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.93 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 150 ◦C ·
h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.94 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
150 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.95 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 150 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.96 – Courbe de transition ductile fragile du traitement thermique 150 ◦C ·
h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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Figure A.97 – Courbe de transition ductile fragile en cristallinité du traitement thermique
150 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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Figure A.98 – Courbe de transition ductile fragile en expansion latérale du traitement
thermique 150 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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1.2 Comparaison des transitions par paramètres de revenu
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Figure A.99 – Comparaison des transitions ductile-fragile pour un revenu de 640 ◦C – 1 h
– K = 18.26.
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Figure A.100 – Comparaison des transitions ductile-fragile pour un revenu de 610 ◦C –
6 h – K = 19.25.
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Figure A.101 – Comparaison des transitions ductile-fragile pour un revenu de 640 ◦C –
6 h – K = 19.90.
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Figure A.102 – Comparaison des transitions ductile-fragile pour un revenu de 660 ◦C –
6 h – K = 20.33.
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2. Résultats de la méthode du Load Diagram par traitement thermique
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Figure A.103 – Comparaison des transitions ductile-fragile pour un revenu de 640 ◦C –
20 h – K = 21.00.

2 Résultats de la méthode du Load Diagram par traitement
thermique

Nous présentons ici les Load Diagram par traitement thermique.
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2.1 Refroidissement à 2000 ◦C · h−1
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Figure A.104 – Load Diagram du traitement thermique 2000 ◦C · h−1–640 ◦C–1 h, K =
18.26.
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Figure A.105 – Load Diagram du traitement thermique 2000 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K =
19.25.
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2. Résultats de la méthode du Load Diagram par traitement thermique
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Figure A.106 – Load Diagram du traitement thermique 2000 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K =
19.90.

−150 −100 −50 0 50 100
Température (°C)

0.0

2.5

5.0

7.5

10.0

12.5

15.0

17.5

20.0

F
o
rc

e
(k

N
)

Fm

Fgy

Fa

Fiu

Fm Corrected fit

Fgy fit

Figure A.107 – Load Diagram du traitement thermique 2000 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K =
20.33.

315



Annexes

−150 −100 −50 0 50 100
Température (°C)

0.0

2.5

5.0

7.5

10.0

12.5

15.0

17.5

20.0

F
o
rc

e
(k

N
)

Fm

Fgy

Fa

Fiu

Fm Corrected fit

Fgy fit

Figure A.108 – Load Diagram du traitement thermique 2000 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K =
21.00.

2.2 Refroidissement à 8000 ◦C · h−1
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Figure A.109 – Load Diagram du traitement thermique 8000 ◦C · h−1–660 ◦C–1 h, K =
18.26.
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2. Résultats de la méthode du Load Diagram par traitement thermique
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Figure A.110 – Load Diagram du traitement thermique 8000 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K =
19.25.
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Figure A.111 – Load Diagram du traitement thermique 8000 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K =
19.90.
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Figure A.112 – Load Diagram du traitement thermique 8000 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K =
20.33.
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Figure A.113 – Load Diagram du traitement thermique 8000 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K =
21.00.
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2.3 Refroidissement à 800 ◦C · h−1

−150 −100 −50 0 50 100
Température (°C)

0.0

2.5

5.0

7.5

10.0

12.5

15.0

17.5

20.0

F
o
rc

e
(k

N
)

Fm

Fgy

Fa

Fiu

Fm Corrected fit

Fgy fit

Figure A.114 – Load Diagram du traitement thermique 800 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K =
19.25.
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Figure A.115 – Load Diagram du traitement thermique 800 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K =
19.90.
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Figure A.116 – Load Diagram du traitement thermique 800 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K =
20.33.
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Figure A.117 – Load Diagram du traitement thermique 800 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K =
21.00.
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2. Résultats de la méthode du Load Diagram par traitement thermique

2.4 Refroidissement à 150 ◦C · h−1
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Figure A.118 – Load Diagram du traitement thermique 150 ◦C · h−1–610 ◦C–6 h, K =
19.25.
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Figure A.119 – Load Diagram du traitement thermique 150 ◦C · h−1–640 ◦C–6 h, K =
19.90.
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Figure A.120 – Load Diagram du traitement thermique 150 ◦C · h−1–660 ◦C–6 h, K =
20.33.
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Figure A.121 – Load Diagram du traitement thermique 150 ◦C · h−1–640 ◦C–20 h, K =
21.00.
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3 Ténacité

3.1 Conditions d’essai

Les essais de ténacité sont des essais de type KIc. La figure A.122 donne le plan d’éprouvette
CT utilisée lors des essais. Il s’agit d’une éprouvette CT12.5 standard. Les éprouvettes ont été
préfissurées avec un rapport a0/W compris entre 0.45 et 0.55.

Une machine d’essai universelle hydraulique de marque INSTRON de capacité 250 kN,
équipée d’une cellule de force de 25 kN et d’une chambre thermique ont été utilisées. Les essais
ont été pilotés par l’ouverture de l’éprouvette (0,15mm ·min−1) avec un chargement monotone.

La valeur du module d’Young utilisée vaut E = 210− 0.063(T − 20). Les limites d’élasticité
(de la forme Rp0.2 = a+ b exp(−cT )) en températures sont dérivées des essais de traction faits
en températures décrits à l’annexe 4.

Le lecteur pourra se référer à François (2007) et ASTM-E1921-02 (1997) pour plus
de détails sur cet essai.

Figure A.122 – Plan de l’éprouvette de ténacité utilisée lors des essais.

La température d’essais initiale a été choisis suivant la recommandation de la norme ASTM
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1820–21 : Tessai = T41J − 28, puis en fonction du résultat les températures suivantes ont été
choisies de manière à encadrer la température T0. Dans la mesure du possible, les essais seront
réalisés à trois températures différentes à raison de quatre éprouvettes par température.

La détermination de la température T0 de la Master Curve, a été faite à l’aide de l’approche
multi-température.

3.2 Résultats expérimentaux

Les graphiques suivant donne les courbes de la force en fonction de l’ouverture pour les trois
conditions de traitement thermique. Concernant l’approche de la Master Curve, tous les essais,
sauf deux du traitement thermique à 150 ◦C · h−1, répondent au critère Kjc ≤ Kjlim.

Figure A.123 – Courbes force – ouverture des essais réalisés pour le traitement thermique
8000 ◦C · h−1 – 640 ◦C – 6 h – K = 19.90.
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Figure A.124 – Courbes force – ouverture des essais réalisés pour le traitement thermique
150 ◦C · h−1 – 640 ◦C – 6 h – K = 19.90.

Figure A.125 – Courbes force – ouverture des essais réalisés pour le traitement thermique
2000 ◦C · h−1 – 640 ◦C – 20 h – K = 19.90.

325



Annexes

4 Essais de traction

4.1 Conditions expérimentales

Les courbes de traction ont été déterminées à l’aide d’une machine de traction INSTRON 4507
d’une capacité de 20 kN. Les essais ont été pilotés en allongement avec une vitesse d’allongement
traverse initiale de 5× 10−4 s−1. Avant le début de l’essai, l’éprouvette est mise en tension sous
60MPa environ. La température de l’enceinte a été suivie pour toutes les conditions avec des
thermocouples calibrés (Type K pour les températures de −120 ◦C à 20 ◦C et type T pour
les températures supérieures à 20 ◦C). Les essais de −120 ◦C à 100 ◦C ont été suivis, en plus
du déplacement traverse, par un extensomètre calibré pour des températures comprises entre
−200 ◦C et 200 ◦C et étalonné au début de la campagne d’essais.

La figure donne le plan des éprouvettes utilisées pour les essais. Il s’agit d’éprouvettes de
traction lisses cylindrique avec une zone utile de diamètre 3mm et de longueur 15mm. La
métrologie de toutes les éprouvettes a été vérifiée à l’aide d’une Machine à Mesurer Tridi-
mensionnelle (MMT). Les mesures de diamètre ont été utilisées pour la détermination de la
contrainte ingénieur (F/S0)

Figure A.126 – Plan de l’éprouvette de traction axisymétrique utilisée pour les essais.
Source : CEA

4.2 Points particuliers de la courbe de traction

Lors de l’essai, la variation de l’allongement de l’éprouvette est mesurée en fonction de la
charge appliquée. La courbe obtenue présente trois parties :

— Une première partie où le matériau se déforme de manière élastique et où la relation
charge-allongement est une relation linéaire. σ = Eϵ
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— Une fois la limite d’élasticité dépassée, le matériau se déforme plastiquement de manière
homogène, le diamètre de l’éprouvette diminue de manière uniforme.

— Enfin la déformation se localise en un point de l’éprouvette jusqu’à sa rupture, l’éprouvette
entre en striction.

Contrainte
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R e

Rm

A hA h p A r p A r

R eH

R eL

Rm

Rupture

Rupture
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2

Rp0.2

Rupture
Def. plastique homogèneDef. élastique Def. plastique hétérogène

Striction Z = Sr u p t u re/S0

A

Figure A.127 – Courbe de traction type. La courbe basse est typique des hautes tempé-
ratures, la courbe haute des basses températures.

Les courbes de traction présentées dans cette étude sont tracées en fonction de l’allongement
relatif A et de la contrainte nominale Σ (également appelée « contrainte conventionnelle) :

A(t) =
l(t)

l(t = 0)

Σ(t) =
F (t)

S(t = 0)

(A.1)

Où l(t) est la longueur de l’éprouvette à l’instant t, S(t) la surface de la section de l’éprouvette
(dans le cas d’une déformation homogène, sinon la section dépend également de la position
suivant l’axe de l’éprouvette) et F (t) la charge appliquée à l’éprouvette. Si l’on considère la
mesure de l’allongement via la mesure du déplacement traverse, l(t = 0) est fixé à la longueur
utile de l’éprouvette. Dans le cas de la mesure via extensomètre, l(t = 0) est égale à longueur
de jauge de l’extensomètre fixé sur l’éprouvette avant le début de l’essai et après la mise en
tension.
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On peut déterminer à partir de la courbe les caractéristiques en traction suivantes que l’on
retrouve également sur la figure A.127 :

— La limite d’élasticité à 0,2 conventionnelle entre la partie élastique et la partie plastique à
0,2% de déformation plastique (Rp0.2) : Cette grandeur définit une limite conventionnelle
entre la partie élastique et la partie plastique de la courbe.

— Les limites hautes (crochet de traction) ReH et basse (palier de Lüders) ReL : à basse
température, on peut observer un palier en fin de déformation élastique. On définit ReH

et ReL comme le maximum et le minimum local de la courbe dans cette zone. Comme
nous pouvons le voir sur les courbes expérimentales, la différence entre Rp0.2 et ReL est
petite, ce qui nous conduit à ne présenter que les résultats de Rp0.2, indépendamment de
la présence d’un palier de Lüders.

— La résistance maximale à la traction (Rm) : Maximum de contrainte nominale que le
matériau peut subir en se déformant de manière macroscopiquement homogène (pas de
striction).

— Allongement homogène (Ah) : Allongement total au Rm. Ahp : allongement homogène
auquel a été retirée la partie élastique.

— Allongement à rupture (Ar) : Allongement total à rupture. Arp : allongement à rupture
auquel a été retirée la partie élastique résultant des rigidités de l’éprouvette et des lignes
de la machine d’essai.

— La striction à rupture (Z %) est le rapport entre la surface à rupture et la surface initiale
de l’éprouvette et donne une mesure de la ductilité du matériau. Elle est déterminée
par la détermination de surface du faciès à rupture à l’aide d’une macrographie et la
détermination de la section de l’éprouvette avant essai est faite à partir de la mesure du
diamètre de l’éprouvette.

La striction à rupture (Z %) est le rapport entre la surface à rupture et la surface initiale
de l’éprouvette et donne une mesure de la ductilité du matériau. Elle est déterminée par la
détermination de surface du faciès à rupture à l’aide d’une macrographie et la détermination de
la section de l’éprouvette avant essai est faite à partir de la mesure du diamètre de l’éprouvette.
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4. Essais de traction

4.3 Résultats expérimentaux

4.4 Refroidissement à 8000 ◦C · h−1
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Figure A.128 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :8000 ◦C ·
h−1–660 ◦C–1 h, K = 18.26.

329



Annexes

0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25
Allongement traverse (l − l0)/l0

0

100

200

300

400

500

600

700

800

C
o
n
tr

a
in

te
co

n
v
en

ti
o
n

n
el

le
F
/
S

0

27°C
100°C
-120°C
27°C
100°C
-120°C

Figure A.129 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :8000 ◦C ·
h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.130 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :8000 ◦C ·
h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.131 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :8000 ◦C ·
h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.132 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :8000 ◦C ·
h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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4.5 Refroidissement à 2000 ◦C · h−1
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Figure A.133 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :2000 ◦C ·
h−1–640 ◦C–1 h, K = 18.26.
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Figure A.134 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :2000 ◦C ·
h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.135 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :2000 ◦C ·
h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.136 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :2000 ◦C ·
h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.137 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :2000 ◦C ·
h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.

4.6 Refroidissement à 800 ◦C · h−1
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Figure A.138 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :800 ◦C ·
h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.139 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :800 ◦C ·
h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.140 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :800 ◦C ·
h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.141 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :800 ◦C ·
h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.

4.7 Refroidissement à 150 ◦C · h−1
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Figure A.142 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :150 ◦C ·
h−1–610 ◦C–6 h, K = 19.25.
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Figure A.143 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :150 ◦C ·
h−1–640 ◦C–6 h, K = 19.90.
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Figure A.144 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :150 ◦C ·
h−1–660 ◦C–6 h, K = 20.33.
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Figure A.145 – Faisceau de courbes de traction. Traitement thermique :150 ◦C ·
h−1–640 ◦C–20 h, K = 21.00.
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5. Méthodologie d’étude de la dureté du matériau

5 Méthodologie d’étude de la dureté du matériau

La dureté des microstructures étudiées a été évaluée dans de nombreux cas. La méthode
expérimentale commune à toutes ces mesures est détaillée dans cette section.

La dureté Vickers avec une charge de 200 g (HV0.2) a été employée de manière systématique.
L’indenteur utilisé est de forme pyramidale à base carrée en diamant. Les essais ont été réalisés
sur une machine Buehler Wilson VH3300. La charge choisie est communément utilisée pour le
matériau d’étude et permet donc de comparer les résultats obtenus à ceux des études précédentes.

Les cartographies des microstructures comportent chacune 3844 points de manière à couvrir
la quasi-intégralité de la section de l’éprouvette de résilience. Les empreintes de dureté de toutes
les cartographies de dureté présentées dans ce manuscrit sont espacées de 150 µm. Le choix
de cette taille de pas permet d’observer les variations de dureté relatives au microségrégations
du matériau (la distance caractéristique inter-ségrégations est de 200 à 300µm environ). Par
ailleurs, la taille de grains austénitique du matériau est comprise entre 20 et 40 µm et, au regard
des microstructures envisagées (bainite, ferrite et martensite), la taille de l’empreinte avec un
indenteur Vickers sous 200 g est d’environ 50 µm. La charge choisie permet donc de mesurer la
dureté du matériau polycristallin tout en permettant l’observation ses variations locales liées
aux ségrégations.
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6 Méthode pour les essais de dilatométrie et de tracé du
diagramme TRC

Les mesures de dilatométrie ont été faites sur des échantillons de dimensions 2× 2× 12mm3.
La longueur de l’éprouvette est suivant la direction L. Les petites dimensions des éprouvettes
garantissent une faible inertie thermique donc une réponse en dilatation correctement couplée
avec la température. Le dilatomètre ADAMEL DT1000 modifié par AET Technologies, du
laboratoire LA2M au CEA a été utilisé pour les essais. Dans ce montage, la mesure de la
dilatation est faite par le biais d’un poussoir en silice couplé à un capteur de déplacement
inductif. La température est mesurée sur l’échantillon directement à l’aide d’un thermocouple
K. Tous les essais ont eu lieu en atmosphère d’Hélium. L’enceinte est chauffée par des lampes
halogènes et refroidie par introduction d’hélium refroidi (par azote liquide dans le cas des
vitesses de refroidissement rapides comme 100 ◦C · s−1 ou 50 ◦C · s−1). La plage de vitesses de
refroidissement disponibles s’étend de 0,003 ◦C · s−1 à 200 ◦C · s−1 sur des températures pouvant
aller de −150 ◦C à 1350 ◦C.

Dans le contexte de l’étude, les éprouvettes ont subi le cycle thermique suivant :

— Chauffage à 10 ◦C · s−1 jusqu’à 880 ◦C.

— Maintien à 880 ◦C pendant 10min.

— Trempe aux différentes vitesses indiquées sur le diagramme TRC. Nous avons pu vérifier
par EBSD que la taille de grain après ce cycle thermique était de l’ordre de 20 µm.

Les températures de début et de fin de transformation ont été déterminées sur les courbes
d’allongement en fonction de la température. Dans certains cas, il a été observé un changement
de pente sans que l’on puisse observer l’inflexion caractéristique d’une transformation. Les
températures auxquelles ont lieu ces changements de pente ont été marqués par des cercles
sur le diagramme TRC dans la mesure où nous avons considéré qu’ils étaient la marque d’une
transformation faiblement présente. La figure suivante illustre ce type de changement de pente
ainsi que le cas habituel de transformation sur une courbe dilatométrique.
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6. Méthode pour les essais de dilatométrie et de tracé du diagramme TRC

Figure A.146 – Exemple de courbe de dilatométrie et dépouillement associé.
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7 Etude convergence du calcul par éléments finis des essais
sur éprouvettes de traction entaillées

Afin de valider le choix de la taille de maille du maillage, l’effet de la taille du plus petit
élément et donc de taille du maillage, situé au niveau de l’entaille, a été étudié. Les calculs ont
été menés pour le traitement thermique avec un refroidissement à 2000 ◦C · h−1 et un revenu à
640 ◦C pendant 6 h. Les tailles de maille étudiées vont de 10µm à 250µm par pas de 5µm. Ces
deux maillages extrêmes sont données sur la figure A.147. La figure A.148 donne les variations de
la réponse macroscopique (courbe contrainte nominale en fonction de la réduction diamétrale).
La réponse macroscopique converge au fur et à mesure que la maille s’affine.

De même, La figure A.149 donne les variations de contraintes au niveau de la section
minimale, au dernier pas de calcul, en fonction des différentes tailles de maille et l’on observe
également une convergence du résultat du calcul avec la diminution de la taille de maille. La
taille de maille choisie, de 20 µm, permet de bien représenter les réponses macroscopiques (courbe
contrainte nette/réduction diamétrale) et locales (profil de la contrainte principale sur la section
minimale) de l’éprouvette lors de l’essai au vu des résultats présentés.

Les marches observées sur les figures correspondent à l’ajout d’une rangée d’éléments au fur
et à mesure que la taille de maille change.

Figure A.147 – Comparaison des deux maillages extrêmes utilisés pour l’étude paramé-
trique. La taille de maille minimale est de 10 µm et la taille maximale est de 250µm.
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entaillées
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Figure A.148 – Contrainte conventionnelle moyenne en fonction de la réduction diamé-
trale au dernier pas de calcul en fonction de la taille de maille. Norme 2 de la différence avec la
courbe du maillage le plus fin en fonction de la taille de maille.
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Figure A.149 – Variations de la contrainte principale en fonction de la position diamétrale
en fonction de la taille de maille. Norme 2 de la différence avec la courbe du maillage le plus
fin en fonction de la taille de maille.
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7. Etude convergence du calcul par éléments finis des essais sur éprouvettes de traction
entaillées

Mesure de la
réduction
diamétrale

Figure A.150 – Maillage utilisé pour simuler les essais sur éprouvette de traction entaillée.
La section minimale mesure 3mm de rayon. La taille de maille minimale est de 20µm. Le
déplacement des points du maillage est restreint au plan.
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ABSTRACT 

 
Thick components for pressurized water reactor (PWR) power plants, such as the pressure vessel or steam 
generator, are obtained by forging and heat treatment of an ingot. At the end of this process,  the quality heat 
treatment (QHT) gives the component its final properties. Typical steps in this process include austenitizing, followed 
by quenching and tempering. However, these components are very thick (between 100 and 700mm), which means 
that during quenching, a steep microstructural gradient is created, which in turn affects mechanical properties, 
particularly fracture properties. There is currently no systematic study, for a single material, of the relationship 
between heat treatment parameters, microstructure and fracture properties in the brittle range, for the low-alloy steels 
used for these components. This study provides the first experimental evidence for determining this relationship. 
Starting from a homogeneous material of industrial origin, 18 different heat treatments were carried out, varying the 
cooling rate after austenitization, the tempering temperature and the tempering time. These 18 microstructures were 
characterized in terms of tensile strength, impact strength and toughness. Notable differences were revealed: 75°C 
maximum difference between ductile-fragile transition temperatures and up to 70J difference in ductile upper shelf 
energies. The cooling rate is identified as the first-order parameter influencing mechanical and fracture properties. 
Tempering reduces differences in tensile properties between microstructures, but not the differences in fracture 
properties. A number of correlations have been revealed between striction and the upper shelf energy, or between 
the yield strength and the transition temperature. The critical cleavage stresses of certain microstructures were also 
determined by a campaign of tests on notched tensile specimens coupled with finite element analysis. These values 
were compared with those estimated from impact tests using a simplified method. A systematic fractography 
campaign on all fractured specimens in the brittle domain revealed a typology of initiation sites common to all 
microstructures. Initiation occurs predominantly on a manganese andmolybdenum enriched carbide located at a grain 
boundary and averaging 0.85 µm in size. This is the first time that a generic initiation pattern has been directly 
demonstrated for such microstructural variability. This result provides a new basis for micromechanical modeling of 
cleavage initiation in tempered ferritic steels. 

MOTS CLÉS 

 
Bainite, Clivage, Fractographie, Résilience 

RÉSUMÉ 

 
Les composants épais des centrales à réacteurs à eau pressurisée (REP) comme la cuve ou le générateur de vapeur 
sont obtenus par forgeage et traitements thermiques à partir d’un lingot. À la fin de ce processus, le traitement 
thermique de qualité (TTQ) donne au composant ses propriétés finales. Les étapes typiques de ce traitement 
consistent en une austénitisation suivie d’une trempe et d’un revenu. Or les composants présentent une épaisseur 
importante (entre 100 et 700mm) qui entraine l’apparition, durant la trempe, d’un fort gradient microstructural et donc 
de propriétés mécaniques, notamment des propriétés à rupture. Il n’existe pas, à l’heure actuelle, d’étude systématique 
pour un même matériau de la relation entre paramètres de traitement thermique, microstructure et propriétés à rupture 
dans le domaine fragile, pour les aciers faiblement alliés utilisé pour ces composants. Cette étude vient apporter des 
premiers éléments expérimentaux pour déterminer ce lien. Partant d’un matériau homogène d’origine industrielle, 18 
traitements thermiques différents ont été réalisés en faisant varier à la fois vitesse de refroidissement après 
austénitisation, température et durée de revenu.  Ces 18 microstructures ont été caractérisées en traction, en 
résilience et en ténacité. Des différences notables ont ainsi été mises en évidence : 75°C de différence maximale entre 
les températures de transition ductile-fragile et jusqu’à 70J de différence pour les énergies au palier ductile. La vitesse 
de refroidissement est identifiée comme le paramètre d’influence au premier ordre sur les propriétés mécaniques et à 
rupture. Le revenu permet de réduire les écarts de propriétés en traction entre les microstructures mais pas les écarts 
de propriétés à rupture. Certaines corrélations entre la striction et l’énergie absorbée au palier ductile ou entre la limite 
d’élasticité et la température de transition ont été révélées. Les contraintes critiques de clivage de certaines 
microstructures ont également été déterminées par une campagne d’essais sur éprouvettes de traction entaillées 
couplée à une analyse par éléments finis. Ces valeurs ont été comparées à celles estimées à partir d’essais de 
résilience au moyen d’une méthode simplifiée. Par une campagne de fractographie systématique sur toutes les 
éprouvettes rompues dans le domaine fragile, une typologie de sites d’amorçage commune à toutes les 
microstructures a été déterminée. L’amorçage se produit de manière prépondérante sur un carbure enrichi en 
manganèse et molybdène localisé à un joint et de taille moyenne 0,85 µm. C’est la première fois qu’une configuration 
d’amorçage générique a été directement mise en évidence pour une telle variabilité microstructurale. Ce résultat fournit 
de nouvelles bases pour la modélisation micromécanique de l’amorçage du clivage dans pour les aciers ferritiques 
trempés revenus. 
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