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Lorsque certains aciers sont déformés dans le domaine de température où sévit Ie 

vieillissement dynamique, il se produit un ph6nornène métallurgique qui se résume à un 

piégeage des dislocations par les atomes en solution solide d'insertion carbone evou 

azote. Ce piégeage entrabe des modif?cations anormales des propriétés mécaniques, 

entre autres, i'effondrement de la ducalité, l'augmentation marquée de la résistance et 

1' apparition de i'effet Portevin-Le Chatelier- 

La présente étude avait pour but d'évaluer i'infiuence d'une prédéformation (en 

tension) d'un acier à basse teneur en carbone A51670 dans le domaine de tempérahue 

du vieillissement dynamique sur ses propriétés à la température ambiante. Les 

propriétés qui ont été évaluées sont la ductilité, la résistance, la limite d'élasticité, la 

résilience, la ténacité et la résistance à la fatigue-propagation. 

Les éprouvettes requises pour évaiuer les propriétés mécaniques ont été 

découpées de la section réduite de grandes éprouvettes de traction. Ces grandes 

éprouvettes, comportant une section réduite de 1082 mm2 et meswant 317 mm de 

longueur, ont été prédéformées par le biais d'un montage de type fiction qui a éié 

spécialement conçu et mis au point pour ces essais. Trois grandes éprouvettes ont été 

prédéformées de 13,09% à 260°C à un taux de 2,9x10m3/s et trois autres ont été 

prédéformées de la même quantité et au même taux mais à 20°C afin de servir de base 

de comparaison. 



Les résultats des essais de traction ont montré que les valeurs de la ductilité de 

l'acier prédéformé à 26û°C et 20°C chutent respectivement de 68% et de 40% par 

rapport à la ductilité de l'acier brut de laminage. Les valeurs de la résistance ultime & 

l'acier prédéformé à 260°C et à 20°C augmentent respectivement de 39% et de 13% par 

rapport à i'acier brut de laminage. Les essais Charpy ont mis en évidence que k 

prédéformation dépiace la température de transition vers les hautes températures. En 

considérant comme crithe l'énergie moyenne absorbée, la température de transition de 

l'acier prédéformé à 260°C est de 76°C et celie de i'acier préd6formé à 20°C est de 

30°C. Les essais de ténacité ont mis en évidence que la prédéformation à 260°C 

entraînait une perte significative de ténacité de 136.1 ~ ~ a - r n ' ~  par rapport à l'acier 

prédéformé à 20°C (K, = 207 MP~-min). Les essais de fatigue-propagation indiquent 

qu'il ne semble pas y avoir de différence significative en ce qui concerne le seuil de 

propagation. Par contre, pour des facteurs d'intensité de contrainte supérieurs à 10 

M~a-rn'~, la vitesse de propagation est la plus éievée en ce qui concerne l'acier brut de 

laminage et elie est la plus faible pour i'acier prédéformé à 260°C. Pour des facteurs 

d'intensité de contrainte inférieurs à 10 ~ ~ a - r n ' ~ .  les vitesses & propagation de i'acier 

prédéforné à 20°C et 260°C sont similaires et inférieures à celle de l'acier brut de 

laminage. 

La perte de ductilité plus marquée. causée par la prédéformation à 260°C. s'est 

reflétée lors des essais Charpy et des essais de tenacité. En effet, la baisse de ductilité 



de l'acier a entraîné une diminution de l'énergie plastique requise pour entraîner la 

rupture en pr&ence d'une concentraîïon de contrainte. 

En fatigue-propagation, la vitesse de fissuration serait régie par la résistance 

ultime du -riau à l'instar de la limite d'endurance en fatigue. Plus le mate'riau est 

résistant, plus sa limite d'endurance augmente et plus la vitesse de fissuration diminue. 



A locking mechanism occurs between dislocations and intemitid atoms (Carbon 

andor nitrogen) when some low carbon steels are plastically deformed in the range of 

temperahues where dynamic strain aging occurs. This mechanism is zesponsible for the 

unusual increase in sîrength, the unexpected loss of ductility and the appeamnce of 

serrated yielding. 

The goal of the present study is to evaluate the mechanical properties at 20°C of 

a low carbon steel A51670 prestrained in the range of temperatures where dynamic 

s& aging occurs. The properties are the ductility, the smngth, the yield stress, the 

toughness, the fatigue crack propagation behavior. 

The required specimens to evaluate the properties are machined h m  the reduced 

section of long specimens. The thickness of the latter specimen is 20,6 mm, the witdh 

and the lenght of the reduced section are respectively 52.6 mm and 3 17 mm. Four long 

specimens are pulled in tension to a saa in  of 13,0996 at 260C at a rate of 2,9x10-~/s. 

Four other long specimens are ais0 pulled in tension at the same level of strain and rate 

but at 20C. 

The temile tests have shown that the decrase in elongation for the steel 

prestrained at 260C and the steel prestrained at 20C are rapectively 68% and 40% in 

cornparison with the as-rolled steel. The increase in domate strenght for the steel 



prestrained at 260C and the steel prestrained r 20C are respectively 39% and 13% in 

comparison with the as-rolled steel. 

The Charpy impact tests have revded mat prestraining shifts the ductile-brïttle 

transition temperature to higher temperature- Using the haif shelf energy criteria, the 

transition temperature for the steel prestrained at 260C is 47C higher than the transition 

temperature of the steel prestrained at 20C which is 3ûC The toughness tests have 

shown that prestraining the steel at 260C resulted in a major loss of toughness, 71 MPa- 

mlR, in comparison with the steel prestrained at 20C wich is 207 MPa-mm. The fatigue 

propagation tests have revealed that, for both steels, there is no ciifference in the 

treshold stress intensity factor. But, for stress intensity higher than 10 ~ ~ a - m ' ~  the 

speed of the propagating crack is the highest for the as-rolied steel and the lowest for the 

steel prestrained at 26ûC. For stress intensity lower than 10 MPa-ml? the sped of the 

propagating crack of the steel prestrained at 20C and 260C are similar and lower than 

the speed of the as-rolled steel. 

The loss of ductility, caused by the prestraining at 260C, has led to a reduction 

of the plastic energy required to cause failure in the presence of a stress concentrator. 

The increased strenght has led to a decrease of the speed of the propagating crack 
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A& : Écart de deformation 

A K  : Écart du facteur d'intensité de contrainte 

AICs : Seuil de propagation en fatigue 

Ai : Déplacement à imposer 

AP : Écart de la charge 

AT :&artdetempérature 
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: AUongement total mesuré par le LVDT 
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INTRODUCTION 

Au cours des demières années, plusieurs cas de fissuration de conduites et de 

brides ont été étudiis sur les équipements de production à Hydro-Québec. Dans 

ce* cas, ies analyses de contrainte effectuées sur ces installations ne pouvaient 

justifier la présence de ces fissures. Par surcroît, dans la majorité des cas, la conception 

est régie par le code ASME, qui, en soi, est très conservateur. Dans un de ces cas 

typiques (rapport IREQ 4754-90). les résultats ont mis en lumière que l'acier au carbone 

A.516-70 brut & laminage manifestait une fiagilité anormale lorsqu'il était défo'nné en 

tension dans le domaine du bleu (domaine de tempéraaule où un oxyde de coloration 

bleuté se forme à la surface de l'acier, soit entre 250C et 450C pour un taux & 

déformation de 2,9~10-~/s). En plus, ce rapport a révéié que cet acier manifestait un 

comportement fiagile à la température ambiante lorsque l'acier était prédéformé 

plastiquement d'au moins 5% dans le domaine du bleu. Cette situation pourrait en 

pratique se produire dam certains joints soudés, plus précisément dans le voisinage de 

concentration de contraintes. La fiagilité issue d'une prédéformaton dans le domaine 

du bleu pourrait être une des causes ou la cause de fissuration d'assemblages soudés B 

de faibles niveaux de contraintes. 

Puisque i'acier A51670 est abondamment utilid dans les centrales 

hydroélectriques et nucléaires, il est capital de mettre en évidence L'influence de la 

prédéfodon dans le domaine du bleu sur les propnét6s rnécantantques autres que celles 

déjà obtenues par le biais des essais de nanion. 



Avant d'évaiuer les propriétés de l'acier fragilisé, il faut essayer de comprendre 

ce phénomène d'un point de vue rnétallu1:gique- Ceci fait I'objet du premier chapitre. 

Le deuxième chapitre met en relief les caractéristiques de I'acier A516-70 du point de 

vue de la composition chimique, de la mic~ostructure et de la susceptiiilité au 

vieillissement dynamique. Le troisième chapitre décrit les conditions (quantité de 

déformation et température) appliquées pour hgiiiser l'acier. Il présente aussi le 

montage développé et mis au point p u r  fragiliser de grandes éprouvettes d'acier non- 

standardisées qui ont nécessité des analyses par éiéments finis. Le quatrième chapitre 

présente les courbes de traction obtenues lors des frsigilisations- Au cinquième chapitre, 

les propriétés mécaniques de I'acier hgiiisé, soit la ductilité, la résistance à la traction, 

la limite d'élasticité, la résilience, la ténacité et la résistance à la fatigue propagation sont 

rapportées et comparées avec les propriétés du même acier déformé de la mêm quantité 

mais à une température située à l'extérieure du domaine du bleu, soit 20°C. F iemen t ,  

le chapitre 6 présente une discussion générale des résultats obtenus dans le cadre de œ 

projet. 



Les métaux sont en général ductiles et c'est là une de leurs caractéristiques 

principales. Cependant, lorsque ceuxci sont soumis à certains traitements mécaniques 

ou conditions d'utilisation, ils peuvent devenir Eragiies, Le traitement appliqué dans le 

cadre de œ mémoire consiste en une prédéfonnation en tension à une températurie qui 

rend l'acier susceptible au vieillissement dynamique. Ce traitement fait intervenir k 

diffusion d'atomes interstitiels au cours de la prédéformation. 

Dans le but de comprendre i'impact de ce traitement sur les propriétés 

mécaniques subséquentes, il est nécessaire d'étudier, par le biais d'une recherche 

bibliographique, certains phénomènes liés à la diffusion d'atomes interstitiels dans les 

aciers à basse teneur en carbone soit: le point d'écoulement, le vieillissement après 

écrouissage et le vieillissement dynamique. L'emphase est mise sur le vieillissement 

dynamique parce qu'il traite justement de la diffusion des éléments en insertion au cours 

de la déformation plastique. Les deux autres phénomènes, expliqués sommairement en 

guise d'introduction, ont été abordés parce qu'ils sont étroitement liés au vieillissement 

dynamique. 

En plus d'expliquer ces trois phénomènes, ce chapitre met en lumi&re les 

co~aissances passées et présentes à propos du traitement mécanique qui sera appliqué 

dans le cadre de cette maiAtrise. 



Avant d'aborder i'étude du point d'&oulement et du vieillissement après 

écrouissage, il est essentiel de faire un rappel sur la nature des éléments en solution 

solide d'insertion et des dislocations parce qu'ils sont responsables de ces deux 

phénomènes. 

Les atomes en solution solide d'insertion sont des atomes de même nature que la 

rnatrice mais dont la m e  differe. Ces atomes trouvent leur place dans des sites entre 

les atomes du réseau cristallin. À la température ambiante, le réseau cristaIIin du fer est 

cubique centre et dans ce type de réseau, deux sites sont disponibles: les sites 

octaédriques et Les sites t6traédriques (figure 1.1). 

O REWLAR SITE AfOMS 

0 UüTERSTICES 

Figure 1.1: Sites dans le réseau cubique centré a) octaédrique b) tétraédrique (Meyers et 
Chawla, 1984) 

Le rayon des sites interstitiels dans le réseau cubique centré est de 0,29 1R pour 

le site tétraédrique et de O, l54R pour le site octaédrique. R a une valeur de O, l28m et 

représente le rayon atomique du soIvant, c'est-à-dire le fer en ce qui nous concerne- 



Le diamètre des atomes pouvant se placer dans les interstices du réseau cristallin 

de la femte (un des constituants de Pacier) doit donc être petit, soit de Pordre de 

grandeur des sites disponibles. Essentieliement, les atomes qui répondent à ces 

conditions sont: les atomes d'hydrogène (r = O,046nm), de carbone (r = O,O77nm), 

d'oxygène (r = 0,06nm), d'azote (r = 0,071nm) et parfois de bore (r = 0,091nm) (Ha,  

1970). 

L'insertion d'un atome dans l'un ou L'autre de ces sites génère un champ de 

déformation éhtique parce qu'il nécessite le déplacement d'un certain nombre d'atomes 

de fer entourant le site. Dans le cas du site octaédrique, I'accommodation pour accueillir 

l'atome en insertion nécessite le déplacement de deux voisins situés à une distance de 

a/2 inférieure aux 4 autres voisins. Le réseau cristallin est donc préférentieilement 

déformé dans la direction <100>, il en résulte une forte distorsion suivant cette direction 

qui se traduit par une modification du réseau de la forme cubique à la forme 

quadratique. Dans le cas du site tétraédrique, i'accomrnodation necessite le déplacement 

de tous les plus proches voisins, c'est-à-dire quatre, parce qu'ils sont tous équidistants 

du centre de l'atome en insertion. Les atomes interstitieIs vont donc préférer le site 

octaEdrique bien qu'il soit de plus petite dimension que le site tétm5drique, parce que 

I'énergie totale de déformaton pour avoir accommodation est deux fois moins grande. 



Une diSIocdon est décrite par son caractère qui peut être de type coin. de type 

vis ou de type mute. La figure 1.2 suivante schématise une disIocation coin et une 

dislocation vis dans une stmcnire cubique simple. 

4' 

a) Dislocation coin b) Dislocation vis 

Figure 1 3 :  Représentation schématique a) d'une dislocation coin et b) d'une dislocation 
vis dans un cristal cubique simple (Dorlot et al.. 1986) 

Une dislocation peut êûe considérée comme étant une ligne dans un cristal le 

long de laquelle i'arraogement pinodique est interrompu. En ce qui concerne les 

dislocations coin et vis illustrées à la figure précédente, les lignes sont identifiées par les 

segments AB et CD respectivement. Les dislocations déforment élastiquement le 

réseau. Dans le cas de la dislocation coin, le réseau au-dessus de la ligne AB est en 

compression et celui en-dessous, en tension. Dans le cas de la dislocation vis, le réseau 

est cisaillé paral1èIement à la ligne de dislocation. 



Point d9écouleme~ 

Le comportement des aciers à basse teneur en carbone soil.icités en traction à 

20°C peut être représenté par le schéma suivant (figure 1.3). 

Figure 1.3: Courbe de traction d'un acier doux à Ia température ambiante (Hall, 1970) 

Cette courbe peut être divisée en quatre parties. Le segment AB représente 

l'allongement élastique. L'apparition de la déformation plastique se traduit par une 

chute de contrainte (segment BC), appelée point d'écoulement, qui est d é f i  par une 

limite élastique supérieure (Qu) et une limite élastique inférieure (OL). Après œ 

décrochement, la courbe présente un palier (segment CD) qui correspond à la 

déformation hétérogène liée au développement des bandes de Piobert-Lüders. Au delà 

de ce plateau, la courbe prend l'allure parabolique classique, jusqu'à la striction 

(segment DE); la rupture se produit en F. 



Dès 1940, plusieurs scientifiques (Edwards et al., 1940; Gensamer et al., 1942; 

Low et Gensamer, 1944; Snoek, 1941) mettent en évidence que le point d'coulement 

est associé aux atomes de c h n e  et d'azote présents en petites quantités dans le 

matériau. Quelques années plus tard, CottreU (1948) et C o W  et Bilby (1949) 

proposent une premi5re théorie du point d'écoulement, soit la theorie des dislocations. 

Cette théone explique le point d'écoulement en terme d'une interaction entre les 

éléments en solution solide d'insertion et les dislocations présentes dans le fer. 

Selon Cottrell et Bilby (1 949), les éléments en insertion ont une forte tendance à 

ségréguer vers les dislocations afin de réduire leurs champs de déformaton en la 

combinant avec les champs de déformaton générés par les dislocations vis et coin. 

Lorsque la teneur en éiéments est relativement élevée, une certaine quantité d'entre eux 

fornent une rangée parallèle à la dislocation (figure 1.4). La distance séparant ces 

éIéments de la dislocation est à peu près égaie à la valeur du vecteur de Burgers. Les 

autres éléments sont dispersés autour de la dislocation 

Figure 1 A: Partie centrale de l'atmosphère d'atomes interstitiels de carbone entourant 
une dislocation coin (Meyers et Chawla, 1984) 



Ce rassemblement d'éléments, qui ancrent Ia disIocation, est appelé atmosphère. 

L'ancrage se traduit par une force d'interaction entre I'atmosphère et la dislocation. 

Lors d'un essai de traction, une charge externe supérieure à cette force doit être 

appliquée pour arracher la dislocation de son atmosphère. Suite à ce désancrage. la 

force chute parce que la force requise n&ssaire pour déplacer les dislocations est 

inférieure à Ia force nécessaire pour arracher les disIocations des atmosphères. 

Au cours des années subséquentes, plusieurs scientifiques (Cbaudhurï et al., 

1962; Conrad, 1963; Dew-Hughes, 1961; Hahn, 1962; Johnston et GÏlman, 1959; 

Wiicox et Smith, 1964) ont mis en doute un important aspect de la théorie de Cottrell et 

Bilby (1949). soit le désancrage des dislocations. Ils ont démontré que les dislocations 

initialement ancrées demeurent ancrées lors de la déformation et que la limite élastique 

supérieure correspond à la conminte requise pour créer de nouvelles dislocations 

mobiles à partir, entre autres, des joints de grains. 



Le vieiilissement après écrouissage consiste à défonner un matériau jusqu'à un 

certain niveau de déformation plastique pour ensuite le décharger et le laisser vieillir- Ce 

traitement mécanique engendre des changements au niveau des propriétés mécaniques 

lorsque le matériau est ultérieurement testé. La propriét6 la plus néquenunent discutée 

par de nombreux auteurs est la réapparition du point d'ékoulement Les autres 

propriétés teiles qw la résistance, la ductilité et la limite d'élasticité évoluent en fonction 

de la durée et de la température de vieillissement La figure 1.5 montre un exemple de 

l'évolution des courbes de traction d'un acier doux. 

Natural strain in test 

Figure 1.5: Évolution des courbes contrainte-defonnation d'un acier doux associée à 
une prédéformation de 4% suivi d'un vieillissement à 60°C pour diff6rentes durées de 

vieillissement (Wilson et Russell, i960a) 



La réapparition du point d'écoulement s'explique en terme d'une s6grégation des 

éléments en insertion vers les dislocations qui a lieu au cours du vieillissement Plus la 

température de vieillissement est elevée, moins le temps de vieillissement pour avoir 

réapparition du point d'écoulement est long. La chute de ductilité et l'augmentation & 

la résistance pour les stades plus avancés de vieillissement sont causées par la difnculte 

qu'ont les dislocations lires à se mouvoir dans Ie crista( parmi les dislocations 

demeurées ancrées suite au vieillissement, En effet, ces disiocaiions doivent intersecter 

et passer à travers les dislocations piégées, œ qui nécessite des efforts supérieurs pour 

poursuivre la déformation plastique. Par aüieurs, la chute de ductilité et i'augmentation 

de la résistance sont aussi causées par la formation de précipités de carbures etlw 

nitnues au cours du vieillissement si la teneur en éléments en insertion est suffisamment 

élevée. La précipitation a été mise en évidence par le biais du microscope à 

transmission, entre autres par Keh et Wriedt (1962). La précipitation a été suggérée par 

de nombreux chercheurs (Baird, 1963; Bilby, 1956; Bullough et Newmann, 1962; Dabl 

et Lücke, 1954; Fisher et al., 1958; Harper, 1951; Hundy, 1956, 1957; Jones et Owen- 

Barnett, 1954; Low et Gensamer, 1944; McLennan en 1964; Thomas et Leak, 1955; 

Wepner, 1957; Wilson et Russell, 1959, 196û b). 



1.2 VIELLJSSEMENT DYNAMIQUE 

Certains aciers doux, lorsqu'ils sont déformés dans un domaine de température 

situé environ entre 150°C et 3ûû°C, pnkntent un comportement mécanique anormal. 

Ce domaine de températwe est co~nmun~ment appelé domaine du bleu parce qu'à ces 

températuries, il y a fonnation d'un oxyde de coloration bleutée sur la s u r f "  de l'acier. 

Cet oxyde n'est qu'une coïncidence et n'est reii6 en rien au phénomène lui-même 

(Adenis et al, 1963). Ce comportement anormal s'explique en terme d'une interaction 

entre les éléments en insertion et les dislocations, appelée vieillisement dynamique. 

Le comportement anormal des aciers, causé par le vieillissement dynamique, a 

fait et fait toujours i'objet de publications et ce, depuis le debut du siècle. Le présent 

chapitre a pour but de mettre à jour les comaissances sur le sujet 

Cette étude du vieillissement dynamique est &partie sur trois sections distinctes. 

La section 1.2.1 illustre les anomalies mécaniques rencontrées lorsque certains aciers 

doux sont déformés, suivant diffi5rentes méthodes, dans le domaine du bleu. La section 

1.2.2 traite de i'iduence de certains paramètres sur les propriétés mécaniques dans le 

domaine du bleu. Finalement, la section 1.2.3 explique en détaiIs le vieillissement 

dynamique d'un point de vue métallurgique. 



1-2-1 ANOMALIES DANS LE DOMAINE DU BLEU 

Un nombre impressionnant d'artic1es traitent de la déformation des aciers doux 

dans le domaine du bleu. Au debut du XXe siècle, la déformation plastique dans le 

domaine du bleu n'était étudiée que par le bais de l'essai de traction. Au nIs des années, 

avec le développement des techniques d'essais, la déformation dans le domaine du bleu 

a été étudiée en utilisant d'autres essais: compression, flexion, fatigue- Tous ces essais 

ont mis en évidence que, dans le domaine du bleu, il se produit des modifications 

a n o d e s  des pmpnét6s. La présente section a pour but de mettre en relief ces 

anomalies. 

En traction 0 

Ii existe un nombre considérable d'études à propos du comportement en traction 

de I'acier doux dans le domaine du bleu. Le Chatelier (1909) est l'un des premiers 

scientifiques à avoir observé des anomalies dans ce domaine de température: entre 80°C 

et 200°C, la résistance ultime et les taux de co~~~lidation ( d m )  d'aciers doux 

augmentent drastiquement. De plus, les courbes de traction pdsentent des hachures qui 

varient en amplitude et en Mquence en fonction de la tempéraaire. La figure 1.6 illusne 

ce propos. 

Les hachures portent le nom d'effet Portevin-Le Chateiier et résultent d'une 

propagation interrompue des fronts de bandes de Lüders (De Morton, 1973; 

Dolzhenkov, 1971; Hall, 1952). La propagation de ces bandes laissent des marques 



visibles sur la sudace polie d'échantillons (Hall, 1952; Keh et al., 1968). Avec 

l'accroissement de la température, de petites hachures apparaissent premièrement au- 

delà du plateau de Lüders. elles sont habitueilement désignées par ''je* flow" (figure 

1-6)- 

Figure 1.6: Courbes de traction d'un acier doux à différentes températures (B~d ley ,  
1970) 

À des températures plus élevées. les hachures audelà du plateau de Lüders 

deviennent plus prononcées (krrated flow'3 (figure 1.6) et des hachures répuiières 

apparaissent sur te plateau de Lüders ("serrated yielding") (Baird, 1973). 

Avec l'apparition des toutes premières hachures, les taw de consolidation 

commencent à augmenter avec la température. Une fois que la valeur maximale du taux 

de consolidation est atteinte, les hachures disparaissent sans qu'il y ait réduction 

simultanée des taux & consolidation. La diminution des taux a lieu à une température 

un peu plus élevée (Baird, 1973). 

En plus de ces effets, le vieillissement en-e une baisse anofmale de la 

ductilité, donc une apparition de hgiiité, qui est cornmmément appelé '%agilité au 

bleu". L a  figure 1.7 illustre la chute anonmie de cette propriété et de la réduction de 



section en fonction de la tempfrature. Ces valeurs ont été obtenues d'après les courbes 

de traction de la figure 1.6. 

Figure 1.7: Variations des propriétés mécaaiques en fonction de la température a) don- 
gement à la rupture b) allongement uniforme c) réduction de la section (Brindley, 1970) 

Ces deux figures laissent suggérer d'une part, que L'amplitude msximale des 

hachures est associée à la ductilité minimale et au taux de consolidation maximal. Ces 

relations ont aussi été observées et mentionnées par Lanteigne et Dugré (1990) et 

Takeyama et Takahashi (1973). D'autre part, ces figures suggèrent aussi que k 

résistance ultime et la réduction de section atteignent leurs valeurs maximales et 

minimales respectives à une température identique et supérieure à celie où la ductilité 

atteint sont minimum, soit 250°C. Cette dernière observation a aussi été notée par 

plusieurs auteurs (Adenis et Blanchard, 1963; Bergstr6rn et Roberts, 1971; Keh et al., 

1968; Kenyon et Bums, 1940; Reinhold, 1917). 



Un nombre beaucoiip plus restreint de scientifiques ont étudié i'effet d'une 

déformation en compression dans le domaine du bleu- Les travaux de Tanaka et 

Ishikawa (1974) mettent en lumière que les changements de propriétés mécaniques de 

l'acier dom en compression sont très similaires à ceux obtenus lors d'essais de traction. 

La figure 1.8 présente l'évolution de la contrainte à 5, 10 et 15% de déformation 

plastique en fonction de la température pour une vitesse de déformation de 1,4~10-~/s. 

Figure 1.8: Variation de la contrainte en fonction de La température pour un acier doux 
(Tanaka et Ishikawa, 1967) 

Ces auteurs notent des hachures dans la gamme de température située entre 

100°C et 200°C. Sur la figure 1.8, e h  sont représentées sous la forme d'une cour& 

dédoublée, où les segments supérieur et iderieur représentent respectivement 



i'amphtude maximale et mînimaIe des hachures. Ils observent aussi des contrainte 

anormalement élevées entre 100 et 300°C. 

Tout comme la défomiation en compression, la défoimaàon en torsion dans le 

domaine du bleu n'a pas été le sujet de nombreuses publications. Les travaux de Mima 

et Inoko (1969) mettent en relief que les changements de propriétés en torsion sont très 

similaires à ceux obtenues en traction et en compression. La figure 1.9 illustre la 

contrainte et la déformation à la rupture en fonction de la température. 

Figure 1.9: Variation de la contrainte et de la déformation à la rupture en torsion en 
fonction de la température pour un acier doux (Mima et hoko, 1969) 

Ces figures montrent qu'à 400°C. la contrainte de cisaillement augmente 

anormalement et la défoanation à la rupture est minimale. 



Les mis sections précédentes ont mis en évidence les anornaiimaiies mécaniques qui 

se produisent lorsque les aciers doux sont d6formés statiquement dans le domaine du 

bleu. La présente section ainsi que la suivante montrent qu'il se produit aussi des 

anomalies lorsque les aciers doux sont déformés en fatigue dans le domaine du bleu. 

Gladkovskiy et Dekhovich (1971) et Ldonde et Lanteigne (1992) observent une 

augmentation spectaculaire de la vie en fatigue. En ce qui concerne les travaux de 

Lalonde et Lanteigne (1992), figure 1.10, la limite d'endurance à 260°C est voisine de 

240 MPa soit environ 2 2  fois celle à la température de la pièce, qui est de 109 MPa* 

Pour les deux températures d'essai, il y a une différence dans la pente de la courbe dans 

le domaine de i'endurance limitée (figure 1-10). 

soc m 
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Figure 1.10 : Courbe d'endurance de l'acier A-5 16 gr-70 à la température de la pièce et 
il 26û°C (Lanteigne et Lalonde, 1992) 



Par ailleurs, les travaux d'autres chercheurs (Baird, 1963; Tapseil et Clenshaw, 

1927; Fomst, 1962; Ivanova et ai., 1965; Kawamoto et al., 1965; Lozinskiy et al., 

1967; Uhlemann, 1935) montrent clairement qu'en fonction de la température, h 

résistance à la fatigue endurance atteint une valeur msuàmale dans le domaine du bIeu- 

En dehors de ce domaine, la &sistance diminue progressivement (figure 1.1 1). 

Figure 1.1 1 : Variation de la résistance à la fatigue en Bexion en fonction de la 
températures (Forrest, 1962 [6] et Ublemann, 1935 w) 

Cene figure met en évidence que les deux aciers présentent une crête dans le 

domaine de température située entre 550K (277°C) et 650K (377°C) qui est similaire à 

celle obtenue lors d'essais statiques. 



En fa-e oligocvclioue 

Co& (1965). Lozinskiy et al. (1967) et Pohl et al. (1981) montrent que le 

nombre de cycles à la rupture d'un acier doux augmente en fonction de la température 

pour devenir maximal dans le domaine du bleu et rediminue une fois cette gamme de 

température passée (figure 1.12). 

( i l  

Figure 1.12: Variation de la vie en fatigue d'un acier doux en fonction de la température 
et de I'amplitudes de contrainte (PohI et A, 1981) 

Aussi, il est noté que dans le domaine du bleu, la région plastique des boucles 

d'hystérésis affiche l'effet Portevin-Le Chatelier (figure 1.13). Ces hachures indiquent 

qu'en fatigue, il y a aussi déformation plastique non-homogène. 

m a s  

Figure 1.13: Boucles d'hystérésis d'un acier doux déformé en fatigue à 370°C (Abdel- 
Raouf et al., 1973) 



Par ailIeurs. il est observé que le taux de propagation de fissuce, daos le domaine 

de la fatigue 01igocyclique~ varie anormalement dans le domaine du bleu (figure 1.14). 

Figure 1.14: (a) Variation de la longueur de £issure en fonction du nombre de cycles et 
(b) taux de propagation de fissure en fonction de la température (Taira et al., 1976) 

Ces deux figures montrent que Le taux de propagation augmente en fonction de la 

température pour devenir rnaxhd dans le domaine du bleu (300°C) et rediminue une 

fois cette gamme de température passée. 

Certains auteurs (Amar et Pineau, 1985; Jung et Morty, 1988; Mmhall et al., 

1990; Migiin et al., 1985) ont rapporté que plusieurs aciers présentaient une perte de 

ténacité dans le domaine du bleu. La figure 1.15 illustre un exemple de la fluctuation & 

cette propriété en fonction de la température. 
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Figure 1.15: Variations de JI= en fonction de la température (Miglin et al., 1985) 

En ce qui concerne l'acier A 106 gr.C, ces auteurs observent une ténacité 

minimale à 200°C. Dans le cas de I'ackr A 516 gr.70. la ténacité ne semble pas avoir 

atteint sa valeur minimale à une température de 290°C. 

Dureté 

Finalement, il a été noté, par le biais des travaux de Sauveur (193 1) que le 

domaine du bleu entraînait une variation des valeurs de dureté (figure 1.16). 



Figure 1.16: Variation de la résistance ~ ~ t h e  et dureté B ~ e i i  en fonction de la 
température (Kenyon et Bum, 1940) 

Cette figure montre que la dureté fluctue de maaière semblable à la résistance 

ultime, c'est-à-dire que la dwté décroît légèrement pour ensuite augmenter et atteindre 

un maximum autour de 350°C. 

En résumé, cette section met en lumière que dans le domaine du bleu, les aciers 

doux exhibent un comportement mécanique anormal. La résistance et la dureté 

augmentent, la ductilité et la ténacité chutent, la vie en fatigue et le taux de propagation 

de fissure s'accentuent et il y a apparition de I'effet Portevin-Le Chatelier. La section 

suivante identifie quelques paramètres qui ont une influence sur ces propriétés 

mécaniques dans Ie domaine du bleu. 



1.2.2 P- QUI INFLUENCENT LES PROPRIÉTÉS MÉCANI- 
QUES DANS LE DOMAINE DU BLEU 

À la section prtc&iente, les anomalies mécaniques apparaissant lorsqu'un acier 

doux est déformé dans le domaine du bleu ont été mises en relief. La présente section 

traite de l'infiuence de trois paramètres sur ces propriétés mécaniques. Les trois 

paramètres en question sont: 

- La vitesse de déformation; 

- Lm déments en insertion; 

- Les éIéments d'addition en présence du carbone. 

Dans les paragraphes suivants, pour chaque paramètre. une liste des auteurs 

ayant traité de leur influence est fournie et une description de leur influence est dom& 

par le biais d'exemples tirés de la littéraîure. 

Vitesse de déformation 

La section précédente a mis en lumière que le domaine du bleu se situe 

approximativement entre 150 et 3ûû°C. La présente section montre que les propriétés 

mécaniques dans le domaine du bleu sont influencées par la vitesse de déformation, en 

œ qui concerne les essais statiques et par la fréquence, en œ qui concerne les essais 

dynamiques. 

Le tableau 1.1 identifie les auteurs qui ont noté une innuence de la vitesse de 

déformation sur les propriétés mécaniques dans le domaine du bleu. 



Tableau 1.1: Liste des auteurs ciui ont étudié l'influence de la vitesse de déformation sur 
le compcktement kanique de l'acier doux 

1 1  me d'essais 1 
Références 1 Traction 1 Cornpress 1 Fatigue 1 Résistance 1 

Premièrement, il est observé que les propriétés mécaniques anormales 

apparaissant dans le domaine du bleu sont décalées vers des températures plus élevées 

lorsque la vitesse de défoxmation ou h Mquence augmente et vers des températures 

plus basses lorsque la vitesse de déformation ou la fréquence diminue. 

Abdel-Raouf (1973) 
Baird ( 1963) 
Clough et al, (1968) 
Dolzhenkov (1967) 
Elam (1938) 
Forrest ( 19574962) 
Greaves et Jones (1925) 

La figure 1.17 suivante illustre un exemple de Pinfiuence de ce paramètre 

lorsqu'un acier doux est déformé en traction. 
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Figure 1.17: Variation & la résistance ultime et allongement total en fonction de la 
température (Nadai et Manjoine, 1941) 

Cette figure montre que lorsque la vitesse de déformation est de i'ordre de 

sec -1, les valeurs anormalement elevées de résistance ultime et les valeurs 

anormalement basses de la ductilité apparaissent autour de 250°C et 2ûû°C. Lorsque la 

vitesse de déformation s'accroît, la température associée à cette crête de résistance et à 

cette crête de ductilité apparaiAt à des tempéraaires de plus en plus élevées, soit environ 

5ûû°C pour une vitesse de 6o/s . 

Des essais de fatigue oligocyclique effectués sur un acier doux ont montré que 

dans le domaine du bleu. la fréquence Muence le nombre de cycles à la rupture (figure 

1.18). 



Figure 1.18: Influence du taux de déformation sur les courbes d'amplitude de contrainte 
d'un acier doux en fonction du nombre de cycIes (le taux de déformation est lié à la 

f?Quen= par la relation 4 = 2&) (Abdel-Raouf et ai., 1973) 

En effet, I'accroissement de la fréquence entraîne une augmentation du nombre 

de cycles à la rupture. À ITextérieur de cette gamme de température, le nombre de cycles 

à la rupture est très peu sensible à la Mquence. En plus, cette figure met en évidence 

que, dans le domaine du bleu, l'augmentation de la Eréquence enaatne une diminution 

de la consainte cyclique (sensibilité négative). En dehors de œ d~maine, à des 

températures supérieures ou inférieures à 370°C- l'inverse se produit. Cette sensLbilité 

négative, dans le domaine du bleu, apparaint aussi lors d'essais statiques (Lou et 

Northwood, 1994). 

En résumé, l'augmentation de la vitesse de déformation ou de la muence 

entraûie un décalage du domaine du bleu vers des températures plus élevées. Aussi, le 

nombre de cycles à la rupture est sensible à la fréquence seulement dans le domaine du 

bleu et la contrainte à saturation diminue avec une augmentation de la fréquence. 



Éléments en insertion 

Plusieurs 6tudes mettent en évidence que les propriétés mécaniques dans le 

domaine du bleu dépendent de la teneur en déments d'insertion. Une attention 

particulière a été portée sur les atomes de carbone et d'azote parce qu'ils forment avec la 

femte des soluti011~ solides d'insertion. 

Le tableau 1.2 présente un =levé de quelques auteurs qui ont étudié i'ioauence 

du carbone ou de i'azote ou une combinaison des deux sur le comportement mécanique 

d'aciers doux dans le domaine du bleu, 

Tableau 1.2: Liste des auteurs qui ont étudié I'infïuence des éléments en insertion sur le 
comportement mécanique de L'acier dom 

Ii est montré que l'augmentation anormale de la contrainte dans le domaine du 

Références 
Adenis et Blanchard (1963) 
Baird et MacKenzie (1964) 
Bratina et al, (1968) 
Brindley et Barnby ( 1966) 
Coffin (1965) 
Keh et al. (1968) 
' ~ i  et Leslie (1978) 
Muay (1984) 
Ohwue et ai. (>=1985) 
Oono (1974) 
Takeyama et Takahashi (1973) 
Tapseil(193 1) 
Wilson et al.(1959) 

bleu est supprimée si la quantité d'atomes de carbone ethu d'azote en solution est t& 

faible (figure 1 . 19). 
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Figure 1-19: Variation de la contrainte associée à 10% de déformation en fonction de la 
température (Baird et MacKenzie, 1964) 

Cette figure montre bien que sans l'azote, il y a disparition des valeurs & 

contrainte anormalement élevées. Il ressort également qu'une augmentation de la teneur 

en atomes de carbone et/ou d'azote enaaûie de multiples pernirbations sur les propriétés 

mécaniques. La figure 1.20 illustre certaines perturbations en ce qui concerne les essais 

de traction. L'augmentation de la teneur en éléments en insertion entraîne un décalage 

du domaine du bleu vers les basses températum. Par exemple, dans le cas de l'acier C, 

qui a la concentration la plus faible d'éikments en insertion, les premières hachures 

distinctes débutent à 150°C et se termine 300°C. En œ qui concerne le même acier 

mais ayant une teneur en éléments d'insertion très supérieure, soit A, les hachures 

apparaissent à 50°C et disparaissent à 250°C. 



(a) 0.025%C et 0.00 l4%N 

(b) 0.006%C et 0.000i7%N 

(c) 0.003%C et 0.0007%N 

Figure 1.20: Courbes conaainte-déformation flakeyama et Takahashi, 1973) 

Par ailleurs, I'augmentation de la teneur en éIéments d'insertion provoque une 

augmentation de i'amplitude et de la fresuence des hachures et produit une 

consolidation plus importante. 

En résumé. cette section met en évidence que l'absençe ou plutôt L'infime 

quantité d'éléments en insertion permet d 'dnuer les a n o d e s  normalement présentes 

dans le domaine du bleu. Par contre, une augmentation de la teneur en éiéments en 

insertion accentue les effets dans le domaine du bleu et entraîne un décalage du domaine 

du bleu vers les plus basses températures. 



Iémts en substitution O O 

Plusieurs auteurs remarquent que les propriétés mécaniques dans le domaine du 

bleu peuvent être altérées si  l'acier doux contient une quantité suEsante d'éléments en 

solution solide de substitution. Ces auteurs sont présentés au tableau 1.3. 

TabIeau 13: Liste des auteurs qui ont étudié i'innuence des éiements d'addition sur le 
comportement mecanique de f acier doux 

Les conclusions généraies que l'on peut tirer de ces travaux sont les suivants. 

Premièrement, si certains 6léments sont ajoutés à l'acier, il se produit une suppression 

presque totale du comportement mécanique anormal dans le domaine du bleu. La figure 

1.2 1 illustre les différences entre un acier à basse teneur en carbone et un autre ayant la 

même composition chimique mais ayant reçu un traitement de stabilisation (ajout de 



0,06% 

lent), 

0,04% AI, suivi d'une normalisation à 640°C et d'un 

Figure 1.21: Courbes de traction pour deux aciers à basse teneur en carbone, l'un 
stabilisé et l'autre non stabilisé (Kenyon et Burns, 1934b) 

Cette figure montre que l'acier non stabi1isé présente des anomalies dans le 

domaine du bleu tandis que i'acier stabilisé ne présente aucune de ces anomalies. La 

figure 1.22 met encore plus en évidence l'effet de cette stabilisation en présentant la 

résistance ultime en fonction de la température. 

Figure 1.22: Effet de la températue sur la résistance ultime pour deux aciers au 
carbone, l'un stabilisé et l'autre non stabilisé (Kenyon et Bums, 1934b) 



Ces résultats révèlent clairemnt que l'ajout de titane et d'aluminium supprime 

complètement les anomalies mécaniques nonnalement pdsentes dans le domaine du 

bleu. 

Deuxièmement, il a été démontré que L'ajout de certains déments tels que: Ni, 

Re, Rh et Si n'affecte pas les pmpri6tés mécaniques dans le domaine du bleu. 

Troisièmement, l'ajout de certaias éléments fait appariuntre une deuxième fragilité 

dans un domaine de températures supérieures au domaine du bleu. La température 

d'apparition & cette deuxihe crête dépend de l'élément en substitution présent dans 

L'acier (50O0C pour le manganèse, 6O0C pour le tungstène et > 7ûû°C pour le 

vanadium et le titane) (Adenis et Blanchard, 1963). La figure 1.23 illustre l'influence 

du chrome sur les propn6tés en traction d'un acier doux. 

Figure 1.23: Infiuence de la teneur en chrome sur la ductilité d'aciers à basse teneur en 
carbone à haute température (Glen, 1957) 



En plus de montter les effets Mnéfiques du chrome sur la ductilité dans le 

domaine du bleu, entre 100 et 20°C, cette figure met en évidence l'apparition d'une 

deuxième crête à des températures supérieures, c'est-à-dire autour de 500°C Cette 

dernière acquiert de l'ampleur en fonction de la teneur en chrome. 

En résumé, cette section montre que les éI6ments d'addition peuvent réduire, 

v o k  même éliminer les anomalies mécaniques observées dans le domaine du bleu. 

D'autre part, ce- éléments entraînent l'apparition d'une crête additiomeile à des 

tempéraîures supérieures au domine du bleu. L'explication de cette seconde crête ne 

sera pas abordée car elle dépasse le cadre de cette revue de littérature. 

L'étude de I'intluence de différents paramètres est en quelque sorte une plemièm 

méthode pour tenter d'expliquer pourquoi des anomalies apparaissent dans le domaine 

du bleu. La section suivante se consacre exclusivement à identifier et à expliquer les 

mécanismes responsables de ces anomalies dans le domaine du bleu. 

1.2.3 EXPLICATIONS DU VIEILLISSEMENT DYNAMIQUE 

Selon de nombreux auteurs, toutes les a n o d e s  mécaniques présentées à la 

section 1.2.1 découlent d'un même phénomène métallurgique, soit le vieillissement 

dynamique qui, au début du siècle et pendant plusieurs années, était désigné par Le terme 

'%agilité au bleu*'. Le terme '%agilité au bleu" a graduellement été remplacé, dans la 

littérature, par le terme "vieillissement dynamique" à la suite de découvertes 

métallurgiques. 



Ces découveries ont été obtenues par le biais de diverses méthodes telles que 

l'évaluation d'énergies d'activation et i'observation de la sous-structure des dislocations 

à l'aide du microscope à transmission- 

La présente section met à jour ces découvertes, plus précisément ceüe section 

éclaircit, à l'aide de la littérature, les phénomènes métallurgiques qui sont responsables 

des anomalies mécaniques obse~ées daos le domaine du bleu. 

nernie d act l ivatioa 

La section 1.2.2 a mis en lumière que les anomalies mécaniques associées au 

domaine du bleu pouvaient se produire à i'extérieur de œ domaine par le biais d'une 

variation de la vitesse de déformation. L'iduence de Ia vitesse de déformation sur la 

température a de nombreuses fois été décrite en terme d'une relation de type Arrhénius: 

où Q représente l'énergie d'activation associée à un phénomène observé qui se 

&este à une température donnée dans le domaine du bleu. 

Par exemple, C0ttreI.l (1953b), en se basant sur les expériences de Manjoine 

(1944), déduit pour différentes vitesses de déformation, b, la température minimale, 

T,, d'apparition des hachures sur les courbes de traction: 



À la lumière de ces résultats, il lie ces deux paramètres par une équation de type 

7 -1 
Arrhénius en considérant C=lO s . Graphiquement, il détermine i'énergïe d'activation 

associée à L'apparition des hachures en caldant la pente de la courbe présentant le in & 

-1 
en fonction de lm,. Ii obtient une énergie de 18200 cal mol . Le tableau 1.4 

présente les énergies d'activation, obtenues d'après des relations de type Arrhénius, 

associées à différents phénom2nes qui se manifestent dans le domaine du bleu. 

Tableau 1.4: Énergies d'activation 

Apparition des hachures 

I Phknomhe observé Composition (%poids) 
Énergie 

d'activation I 
Manjoine (1944) 
Naban0 (1948) 
Cottreii (1953b) 
Sleeswyck (1960) 

Kinoshita et ai. (1965) 
Blakemore et Hall (1966) 

Acier bas carbone 
Acier bas carbone 
Acier bas carbone 

0,014 1 0,018 1 - 

1 

Disparition des hachures 

182ûû 
20100 
1 8200 
19000 

0.27 
0.06 

Ductilité minimaie 

Siegel (1966) 
Keh et al, (1968) 
; Kinoshita et al. (1965) 

Résistance maximale en traction 

0.0076 
0.002 

- 

Sienet ( 1966) 
Siegel (1966) 
Keh et al, (1968) 

Résistance maximale en Mme 

. 0-06 
0,035 
0.27 

Manioine (1944) 
Kinoshita et al, (1965) 

0-34 
0.38 

0.14 
0.06 
0,035 

Mima et al, (1969) 
F o m t  (1957) 

19800 , 

20100 
0,004 
0,003 
0,0076 

Doizhenkov (1967) 1 4.5 
Acier bas carbone 

0.27 1 0.076 1 0.34 

0,004 
0,004 
0.003 

34000 
36500 

Acier bas carbone 
Acier bas carbone 

0.39 
0,36 
0,34 

- 

33000 
I 

40000 

24600 
19000-20000 

36500 

4 .5  1 28662 

O38 
0.39 
0.36 

3 1000 I 

40000 
30500 



Ce tableau met en lumière qu'il existe une b o ~ e  concordance entre les dIff6rents 

résultats- L'énergie d'activation associée à l'apparition des hachures, est d'environ 

20000 caVm01 tandis que les énergies d'activation associées aux quatre autres 

paramètres se situent entre 28662 et 40000 callmol. En ce qui concerne i'énergie 

d'activation associée aux hachures, en tenant compte des erreurs expérimentales, elle 

correspond à l'hergie d'activation requise pour avoir diffusion des atomes de carbone 

et/ou #azote dans k fer, soit respectivement 20100 et 1820 caVmol (Wert, 1950a et 

b). Ceci signifie que i' apparition des hachures est contrôlée par la diffusion des atomes 

de carbone etlou d'azote dans la ferri* (Kim et Kang, 1990). 

En ce qui concerne les autres effets mCcaniques anormaux, malgré que leurs 

énergies soient supérieures à celles de la diffusion des éléments en insertion, ils sont 

quand &me associés à cette dernière (Keh et ai., 1968). Selon Baird (1971). un 

mécanisme similaire doit être à l'origine de la résistance maximaie en traction et en 

fatigue puisque leurs énergies d'activation sont voisines. 

La prochaine section explique le rôle joué par ces atomes, carbone et d'azote, dans le 

domaine du bleu. 

Mécanismes d interaction tm 

En se basant sur les théories développées pour expliquer le point d'écoulement et 

le vieillissement dynamique, plusieurs chercheurs, dont la plupart sont mentiornés au 

tableau 1.4, ont conclu que la déformation dans le domallie du bleu faisait intervenir une 



fois de plus l'interaction entre les eléments en insertion et les dislocations. Mais, 

contrairement au 

vieillissement après écrouissage, i'interaction avait lieu de façoo au cours de la 

déformation. Cette interaction a été nommée vieillissement dynamique: "vieillissement" 

parce qu'elle fait interne& la difision et "dynamique" parce que la diffusion a lieu au 

cours de la déformation. 

Dans le domaine du bleu, la vitesse moyenne de déplacement des dislocations est 

à peu près @ale au taux de diffusion des cléments en insertion (Adenis et Blanchard, 

1963; PohI et al., 1981; Simon et al,, 1964). La vitesse de dépiacement des 

dislocations est contrôlée par la vitesse de déformation et le taux de diffusion est 

contrôlé par la température. 

Le vieillissement peut se produire pour n'importe quelie vitesse de déformation 

en autant que l'apport thennique soit suffisant pour permettre aux elémentts en insertion 

de diffiiser à une vitesse semblable à celle des dislocations (Dolzhenkov, 1967; Keh et 

al., 1968). Si l'apport thennique est insuffisant, les éléments en insertion ne seront pas 

capable de rattraper les disiocations (DoIzhenkov, 1967; Keh et al., 1968; Takeyama et 

Takahashi, 1973). À l'inverse, si l'apport thermique est trop important, les éléments en 

insertion seront trop mobiles pour interagir efficacement avec les dislocations (Baki, 

1973; De Morton, 1973; Forrest, 1962; Nabarro, 1948). 

Par ailleurs, l'apport themiique nécessaire pour que la vitesse de diffusion des 

éléments en insertion soit à peu près égale la vitesse des dislocations dépend de la 



teneur en el6ments d'insertion. En effet, plus la teneur en éléments d'insertion est 

élevée, plus les distances que doivent parcourir ces éléments pour rejoindre les 

dislocations seront écourtées. En conséquence. L'apport thennique requis pour avoir 

interaction va diminuer 

et le vieillissement dynamique va débuter à une ternp6rature hfiérieure (Bratina et al.. 

1968; Keh et al., 1968). Le vieiIlissement dynamique dépend donc d'au moins trois 

paramètres: la vitesse de déformation, la température et la teneur en éléments en 

insertion. 

Sachant que le viefisement dynamique est aürïiuable à une interaction entre les 

dislocations et les éléments en insertion, il s'agit maintenant d'expliquer de manière plus 

détaillée les mécanismes précis de cette interaction. D'après la littérature. le 

vieillissement est amibuable au piégeage des dislocations par les éléments en insertion 

au cours de la déformation plastique (Leslie et Keh, 1965; Dolzhenkov et Lotsrnanova, 

1970). L'intensité du piégeage dépend de la concentration des e?éments en insertion. 

Plus la concentdon est élevée, plus I'interaction est forte et par conséquent plus 

l'intensité des anomalies mécaniques sera importante (Takeyarna et Takabashi, 1973). 

Dans le domaine du bleu, le piégeage s'effectue suivant divers mécanismes 

(Baird, 1963): 

- le mécanisme de Snœk 

- le mécanisme de Cottre* 

- la précipitation; 

- le mécanisme de Cottreil et Jawson. 



LB mécanisme de Snoek est possible lorsque le soluté déforme le réseau cristallin 

préférentieIlement dans une direction, œ qui est le cas du carbone dans le fer (voir 

section 1.1). Ce mécanisme se traduit par une mise en ordre (à courte distance) des 

solutés dans le champ de déformation autour de la dislocation (Klein et Reid, 1964; 

Schoeck, 1956; Schoeck et Segger, 1959; Wdson et al., 1959). La mise en ordre des 

eléments en insertion dans les champs de déformation des dislocations provoque 

l'ancrage de ces dernières par les solutés. 

Le maCanisrne de Cottrell implique la ségrégation d'él6ments en insertion vers 

les dislocations et la formation d'atmosphères autour de ces derni&res (des explications 

plus détaillées ont et6 fournies à la section 1.1). Ce mécanisme peut être e m é  si des 

éIéments d'addition tels que le MnT Cr, Ta, MO, Nb. Al, V et Ti sont présents en 

solution en quantité suffisante dans k ie r .  Les éléments en insertion préfèrent les sites 

situés près de ces éiérnents plutôt que les sites où ils sont entourés d'atomes de fer 

(Gouzou et al., 1972). La présence des éléments d'addition favorise la pFécipitation de 

carbures et/ou de nitrures au détriment & la ségrégation des éIéments en insertion vers 

les dislocations. En conséquence, la présence des éléments d'addition en quatltité 

suffisante réduit la quantité d'éléments en insertion et entraîne la diminution voire &me 

la disparition des anomalies dans le domaine du bleu (Adenis et Blanchard, 1963; Baird 

et Jamieson, 1972; Bratina et d., 1968; Gouzou et al., 1972; Jaoul, 1965). 

Le piégeage des dislocations peut aussi être atmauable à une pnkipitaîion 

cohérente avec le &eau ferritique. En enet, le carbone ou l'azote peut précipiter sous 

forme de fins carbures de fer ou de nitrures de fer ou d'aluminium le long des 

dislocations (Allen et Forrest, 1961; Bergs-m et Roberts, 197 1; Blakemore, 1966). 



Selon Brindey et Barnby (1966). la précipitation n'est pas un mecanisme nécessaire 

pour qu'il y ait apparition des anomalies mécaniques dans le domaine du bleu. Selon 

Lanteigne et Dugré (1990), la priicipitation est plus susceptible de se produire pour un 

acier refroidi rapidement depuis le domaine auSténitique (solution sursaturée) que pour 

un acier normalisé. 

Fdement, le mécanisme de Cottreil et Jawson s'explique en terme d'une 

résistance à l'avancement qu'exercent les atmosphères en mouvement sur les 

dislocations mobiles (Baird et Jarnieson, 1966; CottreII et Jawson, 1949)- 

Selon Baird (1973), ces quatre mécanismes apparaissent successivement en 

fonction de la température. Il y a premièrement apparition du mécanisme de Snoek qui 

agit sur les dislocations mobiles. Ce piégeage entraîne l'apparition des prernihs petites 

hachures ''jerlq fïow" (Roberts et Owen, 1970). Ce type de piigeage ne peut cependant 

êtxe responsable de i'augmentation des taux de consolidation (lors d'un essai de 

traction) parce qu'il n'empêche pas complètement le déplacement des dislocations 

(Baird, 197 1; Klein et Reid, 1964). Deuxièmement, il y a apparition du mécanisme de 

Cottreli qui agit sur les dislocations tempoexnent  immobilisées. Ce second type de 

piégeage provoque l'augmentation initiale du taux de consolidation. Le mécanisme de 

Cottreli agit par la suite, à des tempeCranire plus élevées, sur les dislocations mobiles 

provoquant une augmentation plus speztaçulaire des taux de consolidation et de I'effet 

PortevinLe Chaielier (Klein et Reid, 1964; Bergstrom et Roberts, 197 1; Baird, 1973). 

Troisièmement, si la teneur en éléments en insertion est suffisante, il y a 

apparition de précipités de carbures ethou nitrures le long des dislocations. La présence 



du phénomène de prkipitation semble provoquer plusieurs effets. Brïndley et Bamby 

(1966) mentionnent que la pnkipitaîion permet d'obtenir des taux de consolidation 

élevés dors que i'effet Portevin-Le Chatelier tend à disparaître. Men et Forrest (196 1) 

mentionnent que la présence de précipités finement dispersés semble être i'un des plus 

importants facteurs (en plus du piégeage des dislocations par les atomes de carbone et 

d'azote) pour expliquer l'augmentation de Ia résistance à la fatigue. Dolzhenkov (197 1) 

et Lanteigne et Dugré (1990) mentiornent que la précipitation serait responsable des 

valeurs anormalement élevées de résistance alors qu'il y a restauration progressive de la 

duct2ïté. Takeyama et Takahashi (1973) indiquent que la précipitation serait 

responsable de la présence d'une seconde crête de résistance à 250°C. 

Quatrièmement, il y a apparition du mécanisme de Cottrell-Jawson qui agit sur 

les dislocations mobiles. Ce mécanisme, selon Klein et Reid (1964) et Hall (1970) 

n'est pas responsable de I'augmentation marquée des taux de consolidation. Ce 

mécanisme est plutôt associé à I'amoiodnssement progressif des effets du vieillissement 

dynamique. 

Cette section a mis en lumière, d'une part, qu'un phénomène d'interaction 

dynamique, communément appelé vieillissement dynamique, agit dans le domaine du 

bleu. D'autre part, dans ce domaine, il y a manifestation de plusieurs mécanismes 

d'interaction en fonction de la température. La section suivante, en plus d'apporter des 

confirmations quant aux théories elaborées dans cette section, fournit des informations 

additionnelles quant à la sous-structure des aciers doux déformés dans le domaine du 

bleu. 



Le microscope à transmission a été d'une grande utilité pour 6cIairci.r l'effet 

d'une d6formattion dans le domaine du bleu. ta section précédente a mis en évidence 

que les éiéments en insertion piégeaient les dislocations au cours de la déformation 

plastique. Ce piégeage engendre l'immobilisation des dislocations dans le réseau. Ces 

dislocations immobihées agissent à titre d'obstacle et nuisent au déplacement des 

dislocations mobiles (Dolzhenkov, 1971; Sleeswyk, 1958). Ceci implique qu'en plus 

de I'interaction des dislocations au cours de la déformation plastique, il y a n5duction & 

la quantité de dislocations mobiles causée par le piégeage. L'interaction des dislocations 

entre eues se traduit par une augmentation de la conbainte d'écoulement pour que la 

déformation plastique se poursuive à vitesse constante (Bratina et al., 1968; Dorlot et 

al., 1986; Sleeswyk, 1958). La réduction de la quantité de dislocations mobiles se 

traduit par des chutes de charge. Lors de ces chutes, il y a émission de nouvelles 

dislocations à partir de sources de Frank-Reid teIIes que: les joints de grains, les 

agrégats de cémentites, etc. .. (Abdel-Raouf et al., 1973; Baird, 1971; Bergstrom et 

Roberts, 1971; Dolzhenkov, 197 1; Dolzhenkov et Lotsrnanova, 1970; Keh et al., 1968; 

LesLie, 1986; Sleeswyk, 1958; Wilcox et Smith, 1964). Ces nouvelles dislocations, 

Libres d'atmosphères, vont se déplacer rapidement dans le cristal et vont se multiplier. ce 

qui va engendrer des écouiements plastiques très locaWs (Baird, 1973). Toutefois, 

ces nouvelles dislocations mobiles vont se déplacer Iibrement seulement pour une courte 

durée; e k  devront intersecter ou contourner des obstacles sur leur passage et par la 

suite, eues seront piégées. D'autres chutes de charge seront nécessaires pour rétablir la 

quantité de dislocations nécessaires à la poursuite de la déformation plastique. 



La génération répétée de disIocations se traduit concrètement par une 

augmentation de la densite des dislocations et par l'apparition de l'effet Portevin-Le 

Chatelier (Bergstrom et Roberts, 1971; Hahn, 1962; Johnston et Gilrnan, 1959; Keh et 

Leslie, 1963; Wilcox et RosenfieId, 1966). 

Les deux équations suivantes traduisent le lien existant entre la génération de 

dislocations et l'apparition de chutes de charge: 

où b, p, V, a, a* et rn représentent respectivement, le vecteur de Burgers des 

dislocations, la densité des dislocations mobiles, la vitesse moyenne des dislocations, la 

contrainte appliquée, une constante du mateCriau et un exposant qui varie entre 2 et 100 

pour différents matériaux cristallins. Lorsqu'il y a génération soudaine de dislocations, 

la vitesse moyenne des dislocations doit diminuer pour maintenir une vitesse de 

déformation constante. Une niminution de cette vitesse implique une chute de 

contrainte. Puisque chaque hachure correspond ii un apport supplémentaire de 

dislocations, le nombre de dislocations doit nécessairement être proportiomel à 

l'intensité de l'effet Portevin-Le Chatelier, Brindley et Barnby (1966), par le biais du 

microscope à transmission, ont évalué la densité de dislocations d'un acier doux après 

5% de déformation plastique à diErentes ternphtures. Les figures 1.24 et 1.25 

iüustrent respectivement les courbes de traction d'un acier doux déformé à une vitesse 

de 1,33xlW sec-' et les densités des dislocations associées à une déformation plastique 

de 5%. 



Figure 1.24 : Courbes contrainte-déformation d'un acier doux (Brindey et Barnby, 
1966) 

Figure 1.25 :Densité de dislocations dans un acier doux, après 5% de déformation 
plastique, en fonction de la température (Brindley et Bamby, 1966) 

Ces figures montrent, d'une part, que Pintensité de i'effet Portevin-Le Chatelier 

concordent avec la densité des dislocations: Plus la densité des dislocations est élevé& 

plus l'effet Portevin-Le Chatelier est imporraut. L'augmentation de la densité de 

dislocations à 4ûû°C dors que le niveau de contrainte associé à 5% de déformation est 

similaire B celui 2 3ûû°C n'est pas expliqué par ces auteurs. La variation de la densité 



similaire ii celui ii 3ûû°C n'est pas expliquk par ces auteurs. La variation de la densité 

avec la température a aussi €té observ6e par d'autres chercheurs (Baird et MacECeIlZie, 

19e  Bever, 1986; Keh et h i e  1963; Leslie 1986; Wilcox et Smith 1964). D'autre 

part, ces deux figures montrent que la densité des dislocations varie de pair avec le taux 

de consoii&tion, da/& pour toute température à l'exception de 400°C. 

Par ailleurs, il a été mis en reïief par Takeyama et Takahashi (1973) que la 

densité des dislocations, dans le domaine du bleu, est proportionnelle ii la concentration 

en éIéments d'insertion. Plus la teneur est élevée, plus la demie des dislocations est 

élevée. En plus de montcer une augmentation de la densité des dislocations, le 

microscope à transmission révèle, dans ceaains cas, la formation de pnkipités le long 

des dislocations dans le domaine du bleu. Takeyama et Talcahashi (1973) ont mis en 

évidence la formation de cémentite (Fe3C) tandis que Btindley et Barnby (1966) ont mis 

en évidence la formation de nitrure de fer (Fei&) (figure 1-26}. 

Figure 
30°C (Brindey et Barnby, 1966)- 

que ii 



Dans d'autres cas (Leslie et Reh, 1965) les dsultats du MEI' ne révdent aucune 

évidence de la précipitation bien que les anomalies mécaniques dans le domaine du bleu 

soient omniprésentes. 

En plus de mettre en évidence la précipitation, d'autres auteurs (Baird et 

MacKenzie 1964; Brindey et Barnby, 1966; DingIey et McLean, 1967; Keh et LesIie, 

1963; Pohl et aL, 1981; Starodubov et al., 1970; TaLeyama et Takahashi. 1973; Wdcox 

et Smith, 1964; Yushkevish et al.. 1974) mettent en relief Ia formation d'une structure 

de dislocations particuli&re dans le domaine du bleu. La figure 1-27 illustre la structure 

des dislocations à 200°C suite à 3% de déformation et la structure à 20°C après 4% de 

déformation, 

Figure 1.27 : Stnicture des dislocations d'un acier doux a) déforme de 3% à 200°C b) 
défornt5 de 4% B 20°C (Keh et Leslie, 1963) 

Cette figure illustre de fqon Cvidenw l'augmentation de la densité des 

dislocations dans le domaine de température où se produit le vieillissement. Cette fi- 



montre aussi que L'acier déformé à 200°C présente une structure ceiiulaire enchevêtrée 

bien d é f i e  caractérisée par des régions où la densité des dislocations est très e?evée et 

d'autres régions où la densité est relaîivement basse. À l'extérieur du domaine de 

température associé au vieillissement dynamique, la structure cellulaire s'atténue 

progressivement et tend vers un réseau régulier de dislocations. 

En plus de la formation d'une structure cellulaire, il a été remarqué qu'il y avait 

une variation anormale de la taille moyenne des ceildes en fonction de la température et 

en fonction de la teneur en éléments d'insertion (Baird et MacKenzie, 1964; Takeyama 

et Takahashi, 1973). D'une part, en augmentant la température, la taïlie des ceUules 

niminue pour devenir minimale dans le domaine du bleu et augmente une fois cette 

gamme de température passée. La valeur minimale de la taille des cellules correspond à 

la valeur maximaIe de Ia densité des dislocations. D'autre part, l'amplitude de la 

diminution de la taille des ceiiules est proportionnelie à la teneur en éléments en 

insertion. 

À la lumière des observations au MET, plusieurs chercheurs (Baki, 1971 ; Baird 

et MacKenzie, 1964; B ~ d l e y  et Barnby, 1966; Dingley et McLean, 1967; Keh et 

Leslie, 1961; Wilcox et Rosenfield, 1966; Wilcox et Smith, 1964) affirment que 

l'augmentation des tawc de consolidation et les valeuri élevées de la contrainte 

&écoulement dans le domaine du bleu sont associés à l'augmentation des taux 

d'accumulation des dislocations, 

Par ailleurs, plusieurs auteurs attribuent l'augmentation de œ taux 

d'accumulation à un taux élevé de muitipiication des dislocations (Keh et al., 1968; Keh 



et Leslie, 1963; Klein et Reid, 1964; Lloyd et Tmgri, 1972; Moms, 1974; Wicox et 

Smith, 1964) ou à un faible taux d'e-ation des disIocations par annihilation mutuelle 

(Dingley et McLean, 1967) ou tout simplement aux deux mrindey et Barnby, 1966; 

Robinson et Shaw, 1994; Takeyama et Takahashi, 1973). 

En conclusion, lorsque les aciers doux sont sollicités à une vitesse de 

déforniaton normale, de multiples a n o d e s  apparaissent dans leur comportement 

mécanique dans le domaine du bleu. Les anomalies se résument à une augmentation de 

la résistance et de la dureté, une diminution & la ductilité et de la ténacité, une 

augmentation de la vie en fiüigue et du taux de propagation de fissure. Ces anomalies 

dépendent & la vitesse de déformation lors d'essais statiques et de la muence lors 

d'essais dynamiques, de la teneur en éléments en solution solide d'insertion et de la 

teneur en aéments d'addition. 

Les anomalies dans le domaine du bleu sont attribuables au vieillissement 

dynamique c'est-à-dire au piégeage répété des dislocations par les éléments en insertion, 

carbone et azote, au cours de la &formation plastique. Le piégeage s'effectue suivant 

différents mécanismes dans le domaine du bleu. En fonction de la température, il y a le 

mécanisme de Snoek, le mécanisme de CottreU' la précipitation (si la teneur en éiéments 

en insertion est sufEsante) et le mécanisme de Cottrell-lawson. 

Le piégeage entraîne une augmentation de la densité des dislocations causée par 

la génération ré#& de nouvelles dislocations. Le procédé de génération au cours de la 

déformation plastique se traduit par de multiples chutes de charge sur les courbes 



contrainte-déformation (effet Rotevin-Le Chatelier) et par une augmentation des taux de 

consolidation. 

Le microscope electronique à transmission (MET) n5vèle que, dans le domaine du bleu, 

la densité des dislocations augmente substantiellement, la structure est cellulaire et les 

cellules sont de petites tailles. Aussi, dans certains cas, le MET met en évidence la 

présence de fins précipités le long des dislocations. 

1.3 E m T S  D'UN VEELISSEMENT DYNAMIQUE SUR LES PROPR&IÉS 
MÉCQUES À LA TEMPÉRATURE AMBIANTE 

La section 1.2 a mis en relief qu'un acier doux présentait un comportement 

mécanique anormal lorsqu'il était déformé dans le domaine de température 

correspondant à la formation d'un hùn d'oxyde bleu sur sa surface. La présente section 

met en évidence l'altération des propriétés mécaniques à la température ambiante causée 

par un vieillissement dynamique. c'est-à-dire une prédéformation dans le domaine du 

bleu. 

D'après la iittératuxe, le nombre d'auteurs qui ont traité de ce sujet est très limité 

(Cofnn, 1965; Burdekin et al., 1968; Dolzhenkov, 1966; Lanteigne et Dugré, 1990; Li 

et Leslie, 1978; Terazawa et ai.; Lampman et Zorc. 1990). Le premier auteur de cette 

liste a étudié i'impact d'une prédéformation en fatigue et les autres auteurs ont étudié 

l'impact d'une prédéformation en tension sur les propriétés subséquentes à la 

température ambiante. Les propriétés, suite à la prédéformation dans le domaine du 

bleu, ont été évaluées par Ie biais d'essai de traction, d'essais Charpy et d'essais de 

fatigue. 



13.1 EFFET D'UNE PRÉDÉFORMATION EN TENSION 

Lampmau et Zorc (1990), h te i gne  et Dugré (1990) et Li et Lesfie (1978) 

notent qu'une predéfonnation en tension dans le domaine du bleu suivi d'une 

déformation en traction jusqu'à la rupture à la température ambiante produit des 

changements mécaniques significatifs par rapport à une simple déformation en traction à 

la tempé.ratrrre ambiante. Les résultats de Li et Leslie sont rapportés à la figure 1.28. 

Sur les deux graphiques de cette figure, les points à 20°C représentent les propriétés de 

I'acier brut de laminage déformé en traction à la température ambiante. 

mrniuni truriiuturi, S 

Prédéformation de 5% 

Figure 1.28: Propri&5s en tractÏon à la température ambiante de I'acier AIS1 1035 suite à 
une prédéformation à différentes températures (Li et Leslie, 1978) 



Cette figure montre que dans le domaine du bleu, entre 150°C et 250°C, la pré- 

déformation permet d'obtenir à la température ambiante une limite elastique et une 

résistance ultime supérieures à ceiles obtenues en déformant simplement l'acier brut & 

laminage à la temphîme ambiante. De même, la prédéformation entraine, à la 

température ambiante, une chute de striction et d'allongement qui est inférieure à celles 

obtenues en ddfo~mant simplement l'acier brut de Iaminage à la température ambiante. 

Par ailleurs, une augmentation de 3 à 5% de la prédéformation ne change pas le 

caractère des fluctuations en fonction de la température mais accentue I'écart par rapport 

aux pmpri&és de l'acier brut de iaminage à la température ambiante. Il n'est pas exclu 

qu'une prédéformation supérieure à 5% accentue encore davantage cette tendance. 

En ce qui concerne Ies essais Charpy, Li et Lesfie (1978) et Burdekin et al. 

(1968) observent une augmentation appréciable de La température de transition ductile- 

fiagile ('ïTDF) lorsqu'il y a prédéformation dans le domaine du bleu. La figure 1-29 

suivante illustre l'influence de la prédéfonnation par rapport au même acier mais à l'état 

brut de laminage. 

r 

Énergie d'impact froportion de surface de rupture ductile 

Figure 1.29: Résultats d'essais d'impact de l'acier AIS1 1008 en fonction de la 
température (Li et h i e ,  1978) 



D'après cetk figure, la ïTDF augmente de 25°C par rapport à l'acier brut de 

laminage pour une énergie absorbée de 8 lb-pi alors qu'eue augmente de 30°C par 

rapport à i'acier brut de laminage lorsqu'un cricère de 50% de rupture ductile est 

considéré. 

En plus. Burdekin et al. (1968) remarquent qu'une augmentation de la quantité 

de prédéformation. dans le domaine du bleu. entraîne une augmentation de k 

température de transition- Ils notent aussi que la température de transition est maximale 

lorsque la température de prédéformation correspond à celle associée à la résistance 

maximale dans le domaine du bleu. 

En ce qui concerne les essais de fatigue, Li et Leslie (1978) notent qu'une 

prédéformation de 5% à 200C affecte les propriétés en fatigue à la température ambiante 

(figure 1.30). 

Acier brut de laminage Acier prédéforné de 5% à 200C 

Figure 1.30: Courbes S-N de l'acier AIS1 1008 (Li et Leslie, 1978) 



Ces auteurs remarquent que la prédéformation ennaaûie une meilleure résistance à 

La fatigue, une augmentation de la M e  d'endurance, de 26'5 ksi à 28,3 ksi (183 MPa à 

196 MPa) et une augmentation du nombre de cyks correspondant au domaine 

d'endurance, de 1,8x106 cycles à 3'6x10~ cycles. 

Co& (1965) a étudié l'effet d'une prédeformation en fatigue à 250°C (10 

cycles à une amplitude de déformation de 2%) sur les propriétés en fatigue oligocyclique 

de L'acier SAE 1 1 1 1 à la températute ambiante (figure 1.3 1). 

Figure 1.3 1: Évolution de I'amplitude de contrainie en fonction du nombre de cycles 
(Coffin, 1965) 



Suite à cette prédéformation, il se produit 

qui tend à s'approcher l'amplitude de contrainte 

un adoucissement cyclique très rapide 

obtenue lorsque l'acier est sollicité en 

fatigue à la température ambiante sans avoir 6té préalablement soficité en fatigue. 

De plus, cet auteur note qu'une p~Wformatïon en fatigue à 250°C altère les 

propriétés en traction subséquentes de h i e r  1010 à la ternpératwe ambiaute (figure 

1.32). La courbe B correspond à I'acier après trempe. La courbe C représente L'acier 

après trempe prédéforni6 en fatigue à 250°C pendant 13 cycles ii une ampIitude de 

déformation de 0,02. La courbe D correspond a l'acier C mais qui a reçu un cyclage 

supplémentaire de 10 cycles à 20°C une amplitude de déformation de 0,02. 

Figure 1.32: Courbes de traction pour trois diff6rents traitements (Conin, 1965) 



Cette figure monm que b propriétés en traction dépendent du traitement 

mécanique. Le traitement de pirédéformetion en fatigue à 250°C (courbe C) donne la 

plus grande contrainte cyclique pour toute valeur d'amplitude de déformation et la plus 

faible striction à la rupture. 

Cette derniiire section a mis en 6videnœ d'une part, qu'une prédéformation dans 

le domaine de température du bleu engendre des moci.ifÏcations appréciables des 

propriétés mécaniques. D'autre part, que le nombre d'aciers Ctudiés est très restreint et 

que les travaux publiés jusqu78 présent ne permettent pas d'obtenir des explications 

pour rendre compte des changements importants des propriétés mécaniques à la 

température ambiante. 

Le présent projet a pour objectif d'6valuer le cornpomment mécanique suite à 

une prédéformation en tension dans le domaine du bleu d'un acier qui, d'après la 

iittérature, n'a pas encore été caractérisé soit, l'acier à basse teneur en carbone A5 16-70. 

Les propri6tés mécaniques obtenues permettront de coafirmer ou d'innnner les 

tendances des différents aciers à basse teneur en carbone présentées dans cette dernière 

section. 

Le prochain chapitre expose une étude p~~liminaire qui a été réalisée dans le but 

de s'assurer que i'acier A516-70 utilisé dans le cadre de cette étude est susceptibie au 

viefissement dynamique. 



Avant d'amorcer cette étude. il faut s'assurer que la composition chimique de 

I'acier étudié est codonne à œïïe de I'acier A5 1670 décrit par la nome ASTM A5 16- 

70. De plus. sa micmstmcture doit corzespondre à celle d'un acier brut de laminage. 

L'acier sera testé en &action afin de s'assurer qu'il est susceptiïe au 

vieillissement dynamique. c'est-&-dire qu'il exhi'be une augmentation a n o d e  de la 

résistance dtuee et de la limite elastique et une baisse irréguiière de la ductilité dans un 

domaine de température particulier qui est fonction de la vitesse de déformaton. 

L'acier étudié a été acheté du fabricant Stelco Steel en 1996 et a été liMé sous la 

forme d'une plaque cecfanguiaire & dimensions 8 ' x 4 ' x 1" . La plaque d'acier n'a 

reçu aucun traitement de normalisation suite au laminage à chaud L'annexe I donne la 

procédure générale suivie par ce fabricant pour laminer ce type d'acier. 



L'analyse chimique du matériau, fourni par S telco, est présentée au tableau 2.1 

de même que les teneurs spécifiées par la norme ASTM A516-90 en ce qui concerne une 

plaque d'un pouce d'épaisseur. 

Tableau 2.1 : Composition chimique de I'acier AS 16-70 (pourcentage poids) 

Les teneurs des cinq premiers éléments de ce tableau CESpectent bien les teneurs 

spécinées dans la nome. La présence de silicium et d'alumullum indique que i'acier a 

été calmé. Le vanadium et le nobium ont été incorporés à l'acier dans le but d'affiner la 

taille de ses grains. Le nickel. le chrome et le molytxiène n'ont pas été ajoutés 

volontairement dans le cas prisent, il s'agit tout simplement d'impuretés résiduelles. 
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L'anaLyse m6tallographique effectuée sur cet acier dv5e  la microstmcture 

indiquée 2 la figure 2.1 (grossissement de 100~). 

Cette figure met en évidence la structure en bandes qui est caractéristique d'une 

plaque laminée 2 chaud et résulte de la ségrégation du manganèse et du carbone. La 

femte (zones cl*) est lég8rement aciculaire, environ 50%. et les colonies de perlite 

lamellaire sont aiignées paraU81ement au plan de laminage (zones sombres). Cette figure 

ne permet pas d'6tabli-r avec certitude le sens du laminage puisque la structure en bandes 

apparaît sur les cÔt& A et B. Pour obtenir le sens du laminage, il faut analyser la 

structure des inclusions montrée à la figure 2.2. 



Côté A Côté B 

Figure 2.2: Inclusions présentes dans l'acier A5 16-70 

Ceüe figure montre que la densité des inclusions sur les deux faces est 

relativement faible (grossissement de 5 0 0 ~ ) .  Leur forme et leur coloration grisâtre en 

microscopie optique indiquent que les inclusions sont principalement des sulfures de 

manganèse. Les inclusions les plus allongées apparaissent sur la face A, donc 

l'orientation de ces inclusions correspond au sens du laminage. 



2.3 SUSCEPTIBILLTÉ AU VIEILUSSEMENT DYNAMIQUE 

La premiike 6tape de ce pmjet est de fkgi ikr  l'acier décrit précédemment. Pour 

le fi-agiliser, iI faut que certaines conditions soient respectées entre autres, ii faut 

s'assurer que, dans une certaine gamme de température, i'acier manifeste les effets du 

vieillissement dynamique. 

A la I u m i h  des méthodes décrites à la section 1.2.1 pour révéler œ 

comportement anormai, i'essai de traction est retenu à cause de sa simplicité, sa rapidi* 

et sa fiabilité. 

2.3.1 DESCRIPTION DES ESSAIS 

Pour déterminer si l'acier en question est susceptible au vieillissement 

dynamique dans un certain domaine de température, il faut analyser ses propriétés 

mécaniques en traction en fonction de la température. Ce travail expérimentai ne sera 

effectué que partie11ement si les premiers résultats obtenus de ces essais concordent avec 

les résultats établies en 1990 dans le cadre du projet Bersimis 2 (rapport IREQ-90- 

4754). La comparaison est possible puisque la composition chimique et k 

microsbnicture de i'acier -16-70 utilisé en 1990 sont similaires à tek de l'acier de la 

présente étude (annexe IL). 

Les températures sélectionnées pour debuter ce programme d'essais sont 260°C 

et 20°C. La premièxe température correspond à la susceph'bilité maximale de I'acier 

testé en 1990. La seconde ternpirature se situe à l'extérieur du domaine de susceptibilité 

et elle sert de point de comparaison. 



Pour obtenir les propriétés en traction de l'acier, il faut prelever deux éprouvettes 

cylindriques dans la plaque d'acier brut de laminage. Les dimensions de ces 

éprouvettes sont identiques à celies utilisées en 1990 et respectent donc la norme ASTM 

E8-1987 (fi- 2.3). 

127mn - C 

Figure 2.3: Géum6crie d'une éprouvette de traction standard 

Les deux éprouvettes sont préIev&s dans le sens du laminage, c'est-à-dire que 

raxe longitudinal de l'éprouvette est parallèle aux côtés les plus courts de la plaque. Tel 

que recommandé dans la nonne ASTM E8, deux marques distantes & 50,8 mm seront 

par la suite faites sur i'éprouvette dans la section réduite de &ère à mesurer la 

déformation à la rupture. 

Le montage de base pour déformer ces éprouvettes est constitué d'une cellule de 

charge d'une capacité de 100 kN, de deux longues c o l o ~ s  (acier 4130 trempé, 

revenu) à l'intérieur desquelles les extrémités filetées des éprouvettes sont vissées, et 

d'un mors de métal de Wood, nécessaire pour assurer un bon alignement du système 

d'essai et de i'éprouvette. Ces composantes prennent place sur un banc d'essai servo- 

hydraulique h t r o n  1332 (figure 2.4). 
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Figure 2.4 Montage de base pour Ies essais de traction 

Ce montage est suffisant pour ptoc6der à L'essai de traction il la température 

ambiante. Par contre, il faut ajouter des composantes à ce montage (figure 2.5) teiles 

qu'un four (A), des thermocouples (B), un système de rehidissement CC), un 

réflecteur @) pour défomw tempéranire éIevk. 

Le four, de marque Satec, est cylindrique et comporte trois zones de chauffage 

d'une puissance maximale de 3000 Watb d'une longueur de 460 mm (18 po) avec une 



chambre de 75 mm de cih&tre interne. Lors des essais, le four est fend et ses 

extrémités sont isolées avec de la laine isolante semi-rigide. 

Le volume de metal des colonnes assure une certaine inertie thermique au four et 

évite des variations trop importantes de température. 

Figure 2.5: Montage expérimental utilisé pour les essais de traction B chaud 

Deux thermocouples de type K (Chromel-dumel) sont cintrés sur la section 

jaugée de l'éprouvette, l'un en dessous de Pautre. au moyen de deux ressorts spiralés 

cuivre-béryllium. La température de l'éprouvette dans le four est contrôlée, en tout 

temps, à l'aide d'un premier thennocouple; la lecture du second thennocouple est 

comparée au premier. L'essai de traction débute une fois qu'il y a correspondance entre 

les deux températures. 



La cellule de charge et le pot de métal du mors sont rehidis par des füs de 

cuivre enroulés autour des colonnes dans lesquels circulent de i'eau du robinet Le 

déflecteur sert à protéger la cellule de charge afin qu'eue ne soit pas affectée par la 

chaleur. Durant le chauffage, la machine servo-hydraulique est asservie en force, à O 

N, pour permettre la dilatation IibR & Kprouvette et de ses diverses pièces d'attache. 

L'essai deme seulement en moyenne 30 minutes après que la température de l'essai 

soit atteinte. 

Pour comparer nos résultats avec ceux de 1990, il faut absoIument que les 

conditions d'essais de traction soient les mêmes, c'est-à-dire une rampe en mode 

déplacement, au taux de O, 167 d s  et ce, pour toute température. 

Au cours des essais de traction à 20°C, deux courbes sont tracées: une courbe 

force-déplacement mesurée par le LVM' du banc d'essai et une courbe force- 

déformation mesurée par un extensomètre hstron modèle 2630-032. À 260°C, la 

deuxième courbe ne peut être tracée puisque nous ne disposons pas d'un extensomètre 

qui peut à la fois tolérer -me grande déformaton et une température élevée. En plus de 

ces courbes, après chaque essai de traction, il y a lecture & l'écart entre des repères 

marqués sur l'éprouvette- 

La section suivante met en évidence trois méthodes distinctes pour calculer la 

déformation à la rupture à partir des informations obtenues d'après les deux courbes et 

les repères. 



ll e& plus d'une methode pour évaluer la déformation à la rupture de 

l'éprouvette suite à un essai de traction. La méthode préconisée par la norme ASTI4 

ES-87 est de mesurer optiquement, après la rupture, l'écart entre deux repères, L f, dont 

on connaît la valeur LJ initiale, soit 50,8 mm: 

D'après cette norme, cette équation représente la ductilité du matériau. L'écart 

entre les repères est mesuré à la tempt5rature ambiante à raide d'un vernier. Une 

seconde méthode pour obtenir la déformation à la rupture est de faire I'acquisition, au 

cours de I'essai et jusqu'à la rupture, de kt courbe force-déformation mesurée par un 

externomètre placé au niveau de la section réduite de l'éprouvette. La déforniaton 

obtenue en utilisant cette méthode, EhteLlS0, peut être Iégèrement supérieure à ka 

ductilité teile que définie ci-dessus si la longueur jaugée inclut h portion de la longueur 

nominale de I'éprouvetîe où se concentre la striction, soit 25,4 mm. La déformation à la 

rupture est obtenue pour les essais a 20°C uniquement et est lue directement sur la 

courbe. 

Une troisième méthode pour obtenir cette déformaiion est de faire I'acquisition, 

au cours de l'essai et jusqu'à la rupaire, de la courbe forcedepllacement mesurée par le 

LVDT du banc d'essai. La déformaion à la rupture associée à ce= méthode est 

Iégèrement inférieure aux valeurs obtenues à l'aide des deux méthodes précédentes 



parce que la longueur jaugée, IO = 57.15 mm, est supérieure à celles considérées dans 

Ies deux derni8res méthodes. 

La déformation, évaluée à l'aide de la dernière méthode, pourrait êtn~ supérieure 

à celles obtenues à l'aide des deux autres méthodes si les déformations extemes à ia 

longueur jaugée. telles que la défonnation des épauiements de l'éprouvette. Ies 

déformations au niveau des mets de L'éprouvette et les déformations incombant à la 

mollesse du bâti de l'appareil, étaient non-négiigeables par rapport à la déformation 

ayant lieu dans cette région jaugée. Le cas échéant, ~ e a e  défonnation serait la moins 

précise. 

La défonnation, calculée d'après ces trois méthodes, peut représenter k 

déformation totaie (élastique et plastique) ou la déformation plastique (permanente). En 

ce qui concerne la première méthode, la déformation totale est obtenue en mesurant la 

distance entre les repères avant de décharger l'éprouvette. Lorsque l'éprouvette est 

déformée jusqu'à la rupture, il n'est pas possible de dbtenniner cette déformation totale. 

La seule déformaton mesurable dans ce cas est la déformation plastique. c'est-à-dire la 

défonnation lorsque la charge appliquée sur l'éprouvette est nulle 

En ce qui concerne les deuxième et troisième m6thades, la déformation plastique 

et la déformation totale sont obtenues d'après une construction graphique simple (figure 

2.6). La déformation plastique mesurée i% l'aide d'un extensomètre et le déplacement 

permanent lu par le LVDT, 6p, sont obtenus en soustrayant la valeur du paramètre au 

point A, situé à i'htersection de i'abscisse et de la droite oblique paralè1e à la h i t e  



représentant le comportement Elastique du matériau, de celle existant au point O. La 

déformation totale mesurée par i'extensomètre et l'allongement total mesuré par le 

LVDT, &, sont obtenus de la même fqon mais en ut*sant le point B plutôt que le 

point A- 

Déplacement (mm) u dirornutka (%) 

Figure 2.6: Force en fonction du déplacement (LVDT) ou de la déformation 
(extensomètre) lors d'un essai de traction 

Il est important de souligner que la déformation totale lue par le LVDT comprend 

une portion plastique qui correspond à k déformation plastique de l'éprouvette et une 

portion élastique qui correspond à la déformation elastique de l'ensemble du système 

d'attache incluant L'éprouvette. La defornation à la rupture (plastique, Eop, OU totale, 

Ee) mesurée par le LVDT est obtenue en divisant l'allongement (permanent ou total) 

par la longueur de jauge qui est celle de la section réduite initiale de l'éprouvette m. 



Lorsque l'essai est n5alis6 à une température plus élevée que la température 

ambiante, il faut tenir compte de la diIataîion de L'éprouvette (section réduite) iors du 

chauffage. Les paramètres a et AT représentent respectivement le coefficient de 

dilatation thennique des aciers au carbone, 13, 1x104/c (Metais Handbooic, 1948) et 

l'écart thermique par rapport à la température ambiante, T-20C. 

Les résultats des essais de traction sont résumés dans le tableau 2.2 présenté ci- 

dessous et les courbes de traction sont données à l'annexe m. 

Tableau 2.2: Ropnétés mécaniques en traction de l'acier A51670 

Ce tableau met en lumière que 1'- est susceptible au viefisement dynamique 

puisque sa résistance uitime à 2WC est supérieure à sa résistance ultime à la 

Identification 
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éprouvettes 

No, E 
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1 1 1 1 1 - 1  1 1 disponible 1 
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2 0 0 ~  

2 6 0 0 ~  
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-irphc 
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température ambiante (Marsclmil et ai., 1990). La déformation à la rupture 2i 260°C est 

signincativement inférieure à la déformation à la rupture à 20°C évaluée à l'aide des 

trois méthodes décrites précédemment Les valeurs obtenues à 20°C montrent les 

tendances mentiom&s à la section 2.3.2, à l'exception de la déformation mesurée par 

I'extensomètre. Ceci est peut-être attniuable au fait que la striction se serait produite au 

niveau d'un des couteaux de l'extensomètre. La limite d'écoulement à 260°C est 

également inf'irieure à la limite d'écoulement à 20°C. Contrairement au cas de la 

résistance ultime, la comparaison des valeurs de ductilité et de limite d'écoulement à 

26û°C avec celles à 20°C ne permet pas d'évaiuer la suscephifité de l'acier au 

vieillissement dynamique. En effet, à première vue, la limite d'écoulement et la ductilité 

semblent suivre la tendance normalement observée, Le. diminution progressive de ces 

propriétés en fonction de la température. 

Les quatre graphiques de la figure 2.7 regroupent les propriétés mécaniques en 

traction présentées au tableau précédent ainsi que les propriétés obtenues par Lanteigne 

et al. (1990)' en fonction de la tempérahm (courbes de traction présentées à l'annexe 

IV). 



Figure 2.7: Infiuence de la température sur les propriétés mécaniques en traction de 
l'acier A5 16-70 

Les propriétés en traction & i'acier étudie par Lanteigne et al. (1990) mondent, 

sans le moindre doute, la suscepti'bilité de l'acier au vieillissement dynamique. Ces 

graphiques montrent une augmentation spectaculaire de la résistance ultime entre 205OC 



et 427OC accompagnée d'une chute importante de L'allongement à la rupture et drune 

Iégère déviation à la hausse de la limite d'écouIement, autour de 205°C- 

La comparaison entre les propriétés obtenues à 260°C et à 20°C dans le présent 

travail et les propriétés établies par Lanteigne et aL (1990), met en lumière que les deux 

aciers sont semblables bien que i'effet Portevin Le Chatelier, à 260°C, soit plus 

important pour l'acier étudié par Lanteigne et al. (1990). Par conséquent, d'apds ces 

graphiques, Pacier Stelco est susceptiible au vieillissement dynamique qui. pour un taux 

de déplacement de 0,167 d s ,  se situe approximativement entre 140°C et 420°C . 

En conclusion, la composition chimique de i'acier respecte celle prescrite dans la 

norme ASTM A51670 et sa inicrostructure indique clairement que l'acier se trouve à 

l'état brut de laminage. L'acier est sensible au vieillissement dynamique puisque ses 

propriétés en traction en fonction de la température sont semblables à celies de L'acier 

testé par Ianteigne et al. (1990). En conséquence, le projet de maîtrise peut se 

poursuivre avec I'élaboration d'un montage pour fragiliser cet acier. 



L'acier doit êtm fkgihé, c'est-à-dire qu'il doit être prédéformé en tension d'une 

certaine quantité à une température où &vit le Meilllssement dynamique, soit 

approximativement entre 150°C et 400°C (chapitre 1). La première partie de ce chapitre 

détermine, par le biais d'essais de traction, la température et le niveau de prédéfonnation 

à appliquer pour obtenir la plus grande chute de ductilité à la température ambiante- 

La seconde partie de a chapitre présente de manière détaillée le montage 

développé et mis au point d'une part pour hgiliser l'acier. D'autre part, pour 

caractériser l'acier nagilisé du point de vue de la résistance à la traction, de la ténacité, 

de la résistance à i'impact et de la résistance à la propagation de fissure (chapitre 5). 

3.1 ESSAIS PRÉLIMINAIRES 

Les combinaisons pMfonnation-température qui altèrent significativement les 

propriétés subséquentes de l'acier sont multiples. Chaque combinaison conduit à des 

propriétés mécaniques qui lui sont propres. La combinaison recherchée dans le cadre de 

cette étude est celle qui produira la plus grande chute & ductilité à la température 

ambiante (20°C). 

D'ap& les travaux rapportés dans la 1itt6raîure, la plus grande chute de ductilité 

apparaît, d'une part lorsque la température de pHformation correspond à la 



température qui provoque la résistance ultime maximale (Li et Leslie, 1978). D'autre 

part, lorsque la quantité de prédéformation imposée correspond à l'apparition de la 

striction (Lanteigne et Dugré, 1990). D'après les résultats des essais de traction du 

chapitre 2 (la figure 2-7 et l'annexe III), la chute de ductilité maximale sera donc 

obtenue en imposant une prédéformation totale, && , de 13,0546 à 260°C. 

La section suivante présente les essais de traction qui ont été -s dans le but 

de confirmer la combinaison préd6fomiation-température du paragraphe prh5dent 

3.1.1 DESCRIETION DES ESSAIS 

Un premier essai de traction doit être effectué pour quantiner la chute de ductilité 

obtenue à 20°C suite à l'application de la combinaison prédéformation-température de 

13 ,OS% à 260°C (éprouvette no. S2). 

Pour prouver que 13,05% est la quantité de prédéformation qui produit la plus 

grande chute de ductilité à 260°C, une seconde éprouvette (éprouvette no. S 1) sera 

prédéformée d'une quantité moindre, 6,5296, à 260°C et ensuite déformée jusqu'à la 

rupture à 20°C. 

Afin d'établir que le niveau de ternphture qui mène à la plus grande chute de 

ductilité est d'environ 260°C, il faut préddformer de 13,05% de nombreuses 



éprouvettes à dB6rentes températures. Ensuite, ii faut 6valuer les propri6tés en traction 

de ces éprouvettes à 20°C et analyser la variation de la ductilité versus la température de 

prédéformation. Ces essais &nt coûteux, un seul essai est envisage une 

prédéformation de 13.05% à 20°C suivie d'une déformation jusqu'à la rupture à 20°C 

(éprouvette no. C). Cette tempérahm de prédéformation est située à L'extérieur de la 

plage de sensibilité au VieiIlissement dynamique (figure 2.7) par conséquent. la chute de 

ductilité devrait être moins importante qu'à 260°C. 

Ces trois éprouvettes. dont les dimensions sont identiques à l'éprouvette illustrée 

à la figure 2.3, sont prélevées de la grande plaque d'acier (8' x 4' x 1 ") dans le sens du 

laminage. Les trois eprouvettes, après usinage, sont marquées de repères distants de 

50'8 mm. Ces essais nécessitent l'utilisation des deux montages présentés à la section 

2.3.1. La vitesse de déplacement imposée pour ces trois essais est identique à celle 

indiquée au chapitre 2 soit, 0,167 mmls. 

La courbe force-déplacewnt lu par le L m  sera tracée lors des 

prédéformations et des déformations à la rupture. La courbe force-déformation lue par 

l'extensomètre sera obtenue seulement lorsque la température d'essai est de 20°Ç 

La section suivante indique, de la même façon qu'à la section 2.3.2, la 

nornenclzdure des diverses déformations ainsi que les fomiules qui servent à les 

caiculer. 



Comme il a été rnentio~é à la section 2-3-2, la déformation d'une éprouvette 
peut être calcul& suivant trois méthodes: 

- les repères distants de 50'8 mm, & ; 
LJ 

- Ie déplacement mesuré par le LVDT du banc d'essai, E~ et && ; 
6~ 

- la déformation mesurCe par un extensom6tre, &Lao. 

Les trois formules suivantes sont utiIisées pour calculer la déformation plastique 

que subissent les éprouvettes lors des pféciéformations: 

Ces équations sont identiques à celles utilisées pour calculer les déformations à 

la rupture à la section 2.3.2, à l'exception de l'exposant p qui, ici, est ajouté pour 

indiquer qu'il s'agit de la prédéformation, Les variables et les constantes apparaissant 

dans chacune de ces équations ont été dénnies à la section 2.3.2. Les trois vaIeurs 

calculées de la déformation, associées à chaque prédéformation, devraient être 

identiques puisque les trois niveaux de pridéfomiation imposée n'entraînent pas la 

striction de l'éprouvette. 



La déformation piastique que subissent les t5prouvettes lors de la déformation à 

la rupture (R) à 20°C, est aussi calculée d'après ces trois méthodes. L'éiptio11 

suivante représente la déformation plastique à La rupture à 20°C lorsqu'elle est mesurée 

d'après la méthode des repères: 

Dans cette équation, la distance en= les repères (LI) est différente de la distance 

initaie (&,,=50,8 mm) puisque I'éprouvette a été prédéformée. L'équation suivante 

représente la déformation plastique à la xupnire à 20°C Iorsqu'elIe est évaluée d'après 

l'allongement permanent, 6p, mesun5 par le LVDT: 

Cette @ution tient compte du fait que la longueur de la section réduite de 

l'éprouvette, avant de procider à la déformation à la rupture, s'est allongée suite à la 

prédéformation. 

L'aUongement plastique, 6p, est obtenu d'après h courbe force-dépiacement 

mesuré par le LVDT tracée au cours de la déformation à la rupture. 



Finalement, la déformation à la rupaire de l'éprouvette mesurCe à l'aide de 

l'extensomètre est obtenue (pour les essais à 20°C uniquement) d'après la courbe force- 

extensomètre tracée au cours de la défocmation à la rupture. 

La section suivante présente les propriétés en traction qui ont été obtenues suite 

aux différentes prédéformations 



Les résultats des essais de predéfodon à 260°C ou à 20°C suivi d'une 

défo&ou jusqu'à la mphm à 20°C sont donnés au tableau 3 -1. À i'aonexe V, les 

courbes de tous ces essais sont présentées. 

Tableau 3.1 : Résultats des essais prelimiaaires de prédéfonnation suivis de déformation 

PRÉDÉFORMATION DE TROIS EPROUVET~ES 
(CYLINDRIQUES) 

7 

ldcntincrtiOades.prouvetPcs No. S2 1 No. Sl No. C 
Tanpéiomnde i'esni 260°C ZO°C 

I 1 

PROPRI&& DES TROIS ÉPROUVEITES PRÉDÉFORMÉES 
(Ranise en ension des mis éprouvcats cylindriques) 

Idcntinclaon des ~ m u v c a t s  No. S2 1 No. SI 1 No- C 
Tan- de I ' d  20°C 



La contrainte m e  obtenue lors des trois prédéformations. O,, refI&te 

une fois de plus la sensibilité au vieillissement dynamique de i'acier. D'une part, la 

contrainte maximale à 260°C est supérieure à celle à 20°C lorsque le niveau & 

prédéfonnation est identique. D'autre part, la contrainte atteinte après une 

prédéformation de 11'6% à 20°C est similaire à cene obtenue en prédéformant l'acier 

d'une quantiti significativement infi5neu.m 26û°C, soit 528%. Les deux vaieurs de la 

limite d'écoulement à 260°C sont logiquement inférieures à ceiie à 20°C et ces trois 

valeurs de la limite d'écoulement sont similaires à ceiles du tableau 2.2. 

La contrainte maximaie et la limites d'écoulement des trois éprouvettes 

prédéformées obtenues lors des essais à la rupture sont largement supérieures à celles de 

l'acier brut de laminage simplement déformé à la rupture à 20°C (Qu= 542 MPa et 

Gy= 300MPa. d'après le tableau 2.2). Les valeurs sont plus élevées lorsque la 

prédéfomtion a fieu dans le domaine du vieillissement dynamique (260°C) et elles 

augmentent davantage lorsque la quantité de prédéformation augmente. En ce qui 

concerne les déformations à la rupture, le tableau 3.1 met en évidence que la chute de 

ductilité est plus grande, pour une même quantité de prédéfonnation (1 1.6%)' lorsque la 

température est 260°C comparativement à 20°C. Ce tableau montre également que la 

chute de ductilité à 2600C est proportionnelle au niveau de prédéformation. 



Par rapport à I'acier brut de laminage simplement déformé. la ductilité, eR . des 
SP 

éprouvettes S2, S 1 et C a chuté respectivement de 72%,45% et de 41%. 

Pour résumer les domées du tableau 3.1, il est intéressant d'appliquer une loi de 

cumul des déformations de type Mine= 

Le premier terme de cette loi représente la prédéformation (P) et le second temr 

représente la déformation la rupture (R). Les valeurs E' et eR, repdsentent 

respectivement la quantité de prédéformation appliquée à la température T' et la 

déformation à la rupture à la tempeCrature T ~ .  

Les valeurs EvSVD) représentent la défoxmation que subirait l'acier aux 

température T' et 'I? en co11Sidérant que I'acier n'est Pas Sensible au Vieillissement 

Dynamique. Pour obtenir ces valeurs, il faut tracer une courbe fictive à partir des 

courbes défonnation-température de la figure 2.7. Cette courbe fictive (figure 3.1) suit 

la tendance normaie dom& par les valeurs de déformation situées en dehors du 

domaine de sensibilité, Cette courbe fictive setait une courbe réeue si un traitement 

thermique permettrait d'eliminer totalement la fragilté apparaissant dans le domaine du 

bleu. 



Figure 3.1: Déforniaton B la rupture de l'acier A5 16-70 en fonction de la température 

Les courbes de ia figure 3.1 repdsentent la déformation à la rupture calculée 

d'après le déplacement mesuré par le LVDT en fonction de la tempéranire (figure 3. la) 

et la déformaton à la rupture calculée d'après la position des repères en fonction de k 

température (fipure 3. l b). La courbe expérimentale qui apparaît sur chaque graphique 

est un lissage des points expérimentaux de la figure 2.7. 

D'après ces figures, à 20°C et 260°C, les déformations à la rupture en l'absence 

de la sensibilité au vieillissement dynamique sont: 



Le tableau 3.2 présente les valeurs du cumul des déformations calculées d'après 

la position des repères et d'après le dépfacemnt mesuré par le LVDT. 

Tableau 3.2: Cumul des déformatons calculé à partir des résultats du tableau 3.1 

Le cumul des dt%ormatiom, qu'il soit calculé d'après la position des repères ou 

d'après le déplacement mesuré par le LVDT. dome des résultats similaires. Pour les 

éprouvettes S2 et SI, le cumul est identique malgré que les niveaux de prédéformation 

Identification des éprouvettes 

*6p 

ILJ 
À 

appliqués à 26û°C soient différentes. D'après ces résultats, le cumul semble donc 

insensible à la quantité de prédéformation appliquée. De plus, le cumul des 

déformations tend vers I'UIUté lorsque la prédéformation et la déformation à la rupture 

No. S2 

0,76 

0,72 

ont lieu à 20°C. Le fait que le cumul soit inférieur à 0.95 indique qu'il y a eu perte de 

ductilité attriiuable au vieillissement dynamique. 

No. SI 

0,75 

0,76 

Pour renforcer les expiications émises à propos de ce cumul des déformations, 

celui-ci a été appliqué à d'autres résultats d'essais simiIaïres (tableau 3.3). Ces essais 

ont été effectués sur i'acier A516-70 acheté en 1990 et utilisé par Lanteigne et al. 

(1990). Le chapitre 2 a mis en évidence que les propBétés en traction de cet acier étaient 

identiques aux propriétés de l'acier utilisé dans le cadre de cette étude (figure 2.7). Les 

essais de prédéformation que nous avons réalisés sur cet acier couvrent une gamme 

No. C I 
0,95 

- 



étendue de température. allant de 20 à 538°C. Le tableau 3.3 présente les résultats du 

cumul des déformations pour les essais de traction effectués jusqu'à la rupture, à 20°C 

Tableau 3.3: Cumul des défofmatiom appliqué aux ~ s u i t a t s  de Lanteigne et al. (1990) 

rn 
Provenance de l'acier A5 16-70 Dxummond M c M (  1990) 

Identification des éprouvettes No. 3 No. 2 No. L-10 No. 4 
Te-rature de l'essai 20°C 260°C 343°C 538°C 

Date de i'essai - 10 smt. 96 déc. 1990 - 

Le cumul des déformations a été calculé en prenant les valeurs suivantes de 

déformation à la niphue (d'après la figure 3. la): 

Identification des é~muvettes No. 3 1 No. 2 1 N0.L-10 1 No. 4 
Température de l'essai 20°C 

Date de l'essai 

€6"~ 
e, 
= o ~  

- 
15,3% 

- 

0,9 

10 sept. 96 

6.6% 

- 

0,7 1 

déc. 1990 

21,1% 

26,5% 

0,84 

23 sept. 96 

15,8% 

- 

1 ,O9 



Ces résultats mettent en lumière que dans le domaine du bleu, qui se situe entre 

150°C et 40O0C, le cumul n'est pas constant. En effet, le cumul en fonction de la 

température semble suivre la mêAme tendance que la courbe ductilité-température de k 

figure 3.1 c'est-&-dire, plus la chute anormale de ductilité est importante, plus le cumul 

chute. De part et d'autre de ce domaine, le cumul se rapproche davantage de l'unité. 

Aussi. ce tableau montre que le cumul de l'éprouvette no. 2 (prédéfor- à 

260°C) et le cumul de l'éprouvette no. 3 (prédéformée à 20°C) sont Rspectivement 

similaires aux cumuls des 6prouvettes no. S2, no. S 1 (prédéformées à 260°C) et no. C 

(prédéfomée à 20°C) et ce, bien que les quantite de prédéformation soient différentes. 

Ces résultats additionneis renforcent l'idée que le cumul est insensible à la quantité de 

prédéformaton appliquée. 

En résumé, ces essais ont mis en lumière qu'une prédéformation modifie 

signincativement les propriétés en traction de l'acier A51670 brut de laminage. la 

chute de ductilité et l'augmentation de la résistance ultime et de la Iùnite d'élasticité sont 

plus considérables lorsque la température de prédéformation se situe dans le domaine du 

vieillissement et que la quantité de prédéformation aüeint le de'but de striction. 



Le traitement &*que appliqué aux grandes plaques d'acier sera donc une 

prédéformation de l3,l% à 260°C. Les propriétés meCaniques obtenues suite à œ 

traitement seront compiuries aux propriétés d'autres grandes éprouvettes prédéformées 

de l3,l% mais à 20°C. Finalement, les propri6tés issues de ces deux traitements seront 

comparées aux propriétés de l'acier brut de laminage- La section suivante expose le 

montage qui sera utilisé pour prtdéfomer les grandes plaques Gacier. 



Il a été néassaue de développer et de mettre au point un montage de type fiiction 

afin de prédéfonner des grandes éprouvettes d'acier. Ce montage nécessite des mors, 

des rondelles de pré-tension à plan incliné et des boulons à haute résistance mécanique 

(cf. figure 3.6). 

En plus du montage. il faut disposer d'un banc d'essai pouvant appliquer des 

charges supérieures B 100kN. En effet, les contraintes qui seront développCes lors des 

prédéformaiions des grandes eprouvettes seront quasi-identiques à ceiies obtenues lors 

des prédéfomiations des éprouvette (cf. tableau 3.1). Mais, en ce qui concerne les 

forces, eiles seront supérieures à celles présentées au tableau 3.1 puisque la section des 

grandes éprouvettes sera sipincativernent plus grande. Le seul banc d'essai servo- 

hydraulique disponible est une MTS 815 Rock Mechanics Test System qui est 

normaiement utilisé pour tester (en compression) le béton et qui a une capacité maximale 

de 9OOW. La figure 3.2 pdsente les caractténstiques dimensionnelies de ce banc 

d'essai 



Figure 3.2: Schéma du banc d'essai et dimensions pertinentes 



Ce banc d'essai est constitué de blocs cylindriques amoviiles qui sont maintenus 

en place à l'aide de boulons. Pour réaliser notre montage, tous les blocs seront retires à 

l'exception des deux grands blocs identifiés par le chiffie 1. L'espace disponible entre 

ces deux blocs est de 1158.75 mm (45,62 po) lorsque le piston est complètement 

rétracté et de 1057.15 mm (41.62 po) lorsque le piston est complètement étiré- Les 

dimensions des mors, des rondelles de pré-tension à plan inciiné et des grandes 
* 

éprouvettes devront être choisies de sorte que la course restante du piston soit suffisante 

pour prédéformer ces dernières de 13,0996. Les sections suivantes expliquent la 

conception des différentes pièces du montage. 



3.2.2 MORS 

Pour prédéformer des grandes éprouvettes d'acier à I'aide du banc d'essai 

iilustré à la figure 3.3, il faut concevoir deux pièces identiques. communément appelées 

mors. Ces mors doivent être munis d'une tige filet& pour être fixés dans les trous 

filetés M76x2mm des deux grands blocs du banc d'essai (cf.. c h B k  3 sur la figure 

3.2). Ces mors doivent aussi ê a  munis d'une fente, d'une part pour mettre 

l'insertion d'une grande éprouvette et d'autre part pour obtenir le montage de type 

friction (figure 3.3). 

Figure 3.3: Montage de type friction et diagramme du corps Iibre des éléments du 

montage 



Comme l'illustre la figue 3.3, œ type de montage implique que la tension 

initiale F due au préserrage des boulons est sufnsamment importante pour engendm 

une force de fiiction pF (où p est le coefficient de httement statique pour un contact 

sec acier sur acier) capable de transmetne totaIement la charge P. Ceci implique que, 

dans les conditions normales d'utilisation, les tiges des boulons ne sont pas en contact 

avec la paroi perforée des plaques. L'équation suivante traduit la relation existant entre 

la charge P et la tension initiale F: 

où M, N et F représentent le nombre de boulons. le nombre de faces en contact 

et la tension que peut soutenir le boulon sans se déformer plastiquement. 

Cette tension initiale, générée dans le boulon due au préserrage. est calculée 

d'après fa relation suivante: 

où C,  fe et +b représentent respectivement le couple appliqué, le facteur d'écrou 

et le diamètre nominal du boulon. 

Ces équations permettent de détermiuer le couple 2 appliquer. le nombre et le 

diamètre des boulons. Le paramètre fe a été évalué dans une étude antérieure (ZREQ-95- 

299) et il vaut 0.14 dans le cas d'un boulon lubrifié à l'aide du produit commenial 

Moiicot à base de bisulfure de molybdène. Le paramètre p a une valeur de 0.3 1 et ii est 



tiré du volume 18 de I'ASM International- Le nombre & face en contact, N, est de 2 

d'après la figure 33. 

Pour résoudre ces équations, les valeurs du couple, du nombre de boulons et du 

diamètre de boulon sont supposé et la tension initiale F et la charge P sont par la suite 

calculées. 

Pour obtenir une combinaison vaüde, il faut que la charge P soit supérieure à k 

charge maximale qui sera atteinte lors des prédéformations à 20°C et 260°C. Ces 

charges sont pour l'instant inconnues, bien que les contraintes le soient (tableau 3.1). 

puisque la géomktxie des grandes éprouvettes n'est pas encore déterminée. Il est 

supposé que la charge manmale obtenue lors des prédéformations à 20°C et à 260°C 

sera inférieure à 8ûûkN. Cette hypothèse sera vérifiée une fois que la géométrie des 

grandes éprouvettes sera connue. 

Une combinaison valide a été obtenue en choisissant 5 boulons d'un diamètre de 

22,2 mm avec 14 filets au 25,4 mm et un couple de 814 N-m (600 lb-pi). Ceüe 

combinaison génère une tension dans chaque boulon de 261,5 kN et une charge P de 

8 10,5 W. Les seuls boulons capables de supporter cette tension sont des boulons de 

type "Premier Supeaanium". Les deux parois de chaque mors seront donc percés de 5 

trous d'un diamètre légèrement supérieur à celui des boulons, 

La conception des mors est basée sur les plans de mors appartenant à M. Yves 

Verreman, professeur au département de génie métallurgique de l'École PoIytecbnique 



(annexe VI). La figure 3.4 présente les dimensions des deux mors ( 

pour prédéformer Les grandes éprouvettes d'acier. 

yi seront utilisés 

Figure 3.4: Géométrie d'un mors 



Les mors sont fabriqués en acier 4340 iremp6 fi d'obtenir une dureté de 

39HRC et une limite élastique de 1160MPa Le calcul suivant établit la force nécessaire 

pour qu'il y ait déformation plastique dans une des deux parois du mors où la surface 

portante est la plus faible: 

Ainsi, au niveau de la surface portante la plus fauble, chaque paroi du mors m 

sera déformée qu'elastiquement puisque la charge qui sera rencontrée lors des 

prédéformatons est limitée à 8ûûkN. 



3.2.3 RONDELLES DE PRÉ-TENSION À PLAN INCL& 

II faut concevoir deux paires de rondelles qui serviront d'intermédiaire entre les 

grands blocs du banc d'essai et les mors. Ces rondelles devront supporter une charge en 

compression relativement élevée (section 4.2.1) et par conséquent elles seront 

fabriquées en acier 4340 trempé afin d'obtenir une dureté de 55HRC. Ces rondelles 

doivent être creuses pour s'insérer sur les tiges filetées des mors es comporter un plan 

incliné afin de produire un accroissement de hauteur en giïssant l'une sur l'autre (figure 

Direction du gli-t z 

- . -  - 

Figure 3.5: Schéma des rondelles de pré-tension à plan incliné 

L'angie d'inclinaison doit être suffisamment petit afin que les deux parties de la 

rondelle puissent demeurdes décentries rune par rapport à l'autre lorsqu'eiles seront 

sollicitées en compression. 



3.2.4 GRANDE ÉPRoUVETTE 

Pour déterminer les dimensions de la grande éprouvette d'acier, il faut 

premièrement déterminer l'espace disponible une fois que les mors et les rondelles de 

pré-tension sont mis en place sur le banc d'essai (figure 3.6). 

A Grand bloc 

t 

Espace disponible 
pour la grande 

:3i?nd éprouvette 

O 
Rondelle 

de prétension 
O O à plan incliné 

Mors 

bloc 

a.3 m ( F)3taf ?&cjk) 
t9l3,smn ( A s t i  -f;9i) 

Figure 3.6: Espace disponible pour la grande éprouvette 



D'après la figure 3.7, î'espace disponiile est de 7 l8,M mm lorsque le piston est 

complètement &.ré et de 819.64 mm lorsque le piston est complètement rétracté. La 

géométrie des éprouvettes ainsi que ses dimensions sont présentées à la figure3.7. 

- 

Figure 3.7: Grande eprouvette 

L'éprouvette est de forme rectangulaire et est dotée d'une section réduite longue 

de 370,052 mm. Les petites éprouvettes seront prélevées dans cette section réduite 

après la prédéformation. Le diamètre des trous est identique au diamètre des trous des 

mors de même que la position de ces trous entre eux. L'épaisseur de l'éprouvette 

correspond à la distance entre les deux parois du mors (figure 3.3). 

Avant d'accepter cetk géométrie, il faut évaluer la sévérité du concentrem de 

contraintes dans les épaulements de l'éprouvette. Il n'est pas possible d'obtenir œ 

facteur en utilisant les abaques de Peterson parce que les rapports Wd et r/d de cette 

éprouvette sont supérieurs aux rapports couverts dans les abaques. Il faut donc utiliser 

la méthode des éléments finis (MEF) pour déterminer ce facteur. 



Le modèle a été conçu à l'aide du pré-processeur de NISA. Toutefois, le calcul 

des déplacements et des contraintes s'effeaue à i'aide d'un prot-2 maison 

d'éléments fin.Ï~ (code source Fortran) élaboré par M. Jacques Lanteigne. 

La figure 3.8 suivante illustre la modélisation par éléments f i s  de l'éprouvette. 

Seulement le quart de L'éprouvette a ét6 modem puisque la géométrie de l'éprouvette 

ainsi que le système de forces qui sera appliqué possèdent deux plans de symétrie, 

soient le plan xz et le plan yz. 

Ce modèle d'éléments finis est constitué de 2489 él6nients héaires CST 

(constant strain triangle) à 3 noeuds utilisés en déformation plane. Le modèle compte 

1327 noeuds, soit 2654 degrés de liberté, étant donné qu'il y a deux degrés de i i i r té  

par noeud, puisqu'il s'agit d'une analyse en deux dimensions. 

Ann de respecter la symétrie de i'éprouvette, les déplacements suivant x sont 

bloqués sur la frontière de droite (xrO) et les déplacements en y sont bloqués sur la 

frontière supérieure (y = O mm). Tous les autres noeuds sont libres de se déplacer 

suivant x et/ou y. 



Figure 3.8: Modèle 1/4 de l'éprouvette 

L a  force appliquée sur l'éprouvette est répartie uniformément sur les quatre 

noeuds, identifiés par les lettres A, B. C et D, situés ii l'extrémité de l'eprouvette. La 

force appliquée sur les noeuds A et D est de 4 4 5  N (-1 lb) et la force appiiquée sur les 



noeuds B et C est de -8,90 N (-2 Ibs). La figure 3.9 illustre la *astition des 

contraintes suivant i'axe de traction, soit i'axe y . 

t ROTX 
0.0 
ROTY 
0.0 L-" Ron. 

VIEW : 0.2M2229 
RANGE: 7.164912 

Contrainte en Psi 

Figure 3.9: Dismiution des contraintes axiales (en psi) dans i'6prouvette 



Ceüe figure montre que la contrainte maximale est de 4940 1.2 N& (7,165 psi) 

et qu'eue se situe dans ie rayon de courbure. Cornaissant la videur & cette contrainte 

maximale et la valeur de la contrainte nominale agissant au niveau de la section réduite 

unitaire, le facteur de concentration de contrainte est obtenu: 

Cette valeur de K, est jugée trop élevée, une autre géométrie d'éprouvette est 

envisagé aiin de réduire ce facteur (figure 3.10). 

Figure 3.10: Grande éprouvette modifiée 

Cette deuxième géométrie est très sirnila. à la première, à l'exception du rayon 

de courbure qui a été augmenté. Ceci a pwr conséquence de réduire la longueur de la 

section réduite puisque la longueur totale de L'éprouvette a été conservée. 



Les abaques de Peterson ne peuvent être utiüsées pour établir le facteur de 

concentration de contrainte de cette nouvelle géomttrie. Il faut donc recourir, -une 

seconde fois, 2 la MEF pour obtenir ce facteur. Le modèle est illustré il la figure 3.1 1. 

Figure 3.1 1: Modèle 1/4 de la grande 6prouvette modifiée 



Ce deuxième modèle d'éléments frnis est constitué de 2373 éléments CST et 

comporte 1265 noeuds, soit 2530 degrés de I'bertérté Les conditions aux fiontieres et les 

forces appliquées sur le premier modèle demeurent les mêmes pour le présent modèle. 

La figure 3.12 illustre la nouvelle répartition des contraintes suivant Paxe de 

traction y. En comparaison avec la distribution des contraintes du premier modèle, 

on note que la valeur de la contrainte maximale diminue de façon notable avec cetfe 

géométrie modifiée. Ceci se d è t e  sur le facteur de concentration de concrainte: 

cm, K~ =-= 45871,INf m2 = LI476 
a,,, (26 ,69~ /  O, 02629mx0,0254m) 

II serait souhaitable d'augmenter davantage le rayon de courbure afin de réduire 

le plus possible l'écart entre la contrainte nominale et la contrainte maximale. Mais il 

faut savoir qu'une augmentation du rayon de courbure implique d'une part, une 

diminution de la longueur de la section réduite, et d'autre part, une augmentation du 

nombre de grandes éprouvettes à prédéformer pour obtenir toutes les petites 

éprouvettes. 

Cette géométrie de rayon de courbure est par conséquent conservée en espérant 

que le facteur de concentration de contrainte diminuera graduellement en fonction de la 

déformation plastique de l'éprouvette, puisque Pécoulement plastique &place en 

continu l'état le plus contraint vers la zone intérieure où la contrainte est plus faible. 



I 0.0 
ROTY 

x ,O;., 

WEW : 0.6055222 
RANGE: iL653292 

Contrainte en Psi 

Figure 3.12: Distribution des contraintes axiales (en psi) pour la géométrie modifiée de 
la grande tprouvette 



En plus de s'assurer d'un facteur de concentration de contrainte relativement 

faible. il faut vérifier les points additiomeh suivants: 

- La distance entre les trous situés aux extreOmités de la grande éprouvette 

modifiée est de 800.61m.m. œ qui laisse au piston une course de 19.03 mm. La 

prédéformation de l'éprouvette, associée il cette course, est de 5%. cette déformation 

est obtenue en divisant la course par la longueur utile de i'éprowette. En réalité, on 

obtient un pourcentage moindre puisqu'une partie de la déformation a lieu à l'extérieur 

de la longueur utik de 1'Cprouvette. Pour prédéformer l'éprouvette de 13.196, il faut 

diminuer la longueur de la section réduite qui, actueIlemnt est de 36295mm. Ce 

changement de longueur n'aurait aucun effet sur le facteur de concentration de 

contrainte. La longueur de la section réduite choisie est de 3 16.46m.m. Celle-ci permet 

au piston d'effectuer une course manimale de 65,521nm. Cette course est amplement 

suffisante puisque la course requise pour prédéformer une éprouvette de 13.1% doit être 

de 41,461nm. 

- La largeur et I'épaisseur de la section réduite des grandes éprouvettes après 

prédéformaton doivent être sufflsarnment grandes pour y prélever des petites 

éprouvettes. La largeur et I'épaisseur maximales de l'ensemble des petites éprouvettes à 

prélever sont identiques, soit 19.05 mm. En supposaat que la quantité de 

prédéformation au niveau de la section réduite des grandes éprouvettes sera identique à 

celle des petites éprouvettes, c'est-à-dire 10,296 (tableau 3.1), la prédéformation dans le 

sens transversal sera de 5,196 en considérant un coefficient de poisson de 0.5 (Bazergui 

et al., 1987). Partant d'une épaisseur de 20,574 mm et d'une largeur de 52,578 mm, 



on s'attend à des dimensions finales respectives de 19,525 mm et de 49,90 mm. Il sera 

donc possible de prelever toutes les petites éprouvettes. 

- Les forces transmises aux grandes éprouvettes lors des prédéformations à 

20°C et 260°C doivent être inférieures à la force hypothétique considérée pour 

concevoir les mors, soit 800 IrN (section 32.2): 

Les valeurs de contraintes proviennent du tableau 3.1. Les forces sont 

inférieures à 800 kN; par conséquent, le montage par friction pourra être utilisé pour 

prédéformer ces grandes éprouvettes. 



La figure 3.13 montre la géométrie définitive des éprouvettes. 

I i l  

Figure 3.13: Géométrie définitive de l'éprouvette 
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Ces grandes éprouvettes seront préIevées dans la grande plaque d'acier dans le 

sens du laminage (figure 3-14) 

Figure 3.14: Sens de prélèvement des grandes éprouvettes 



3.2.5 FOUR 

Pour hgüiser les grandes éprouvettes, il faut les prédéformer à 26û°C à raide 

ci' un four. Celui-ci doit être fabnqut5 puisque les fours disponibles ne sont pas d'assez 

grandes dimensions pour contenir les grandes éprouvettes.. Le four sera composé d'un 

cylindre creux en acier inoxydable et àe nIs chauffants enroulés sur sa circonférence 

interne. Ce four sera inséré par Yune des extrémités de lZprouvette. Les paragraphes 

suivants indiquent les dimensions des composantes p ~ c i p d e s  du four. 

Le diamètre du cylindre doit être supérieur à la largeur des extrémit6s de 

l'éprouvette (139,7 mm) puisque celui-ci doit s'insérer par l'une des extrémités & 

l'éprouvette. En plus, le diamètre doit ê&e sufïïsamrnent grand pour que les nIs 

chauffmts ne soient pas endommagés lors de l'insertion du cyiïndre sur i'éprouvette. 

En tenant compte de ces considérations, le diamètre du cylindre choisi est de 165,I mm. 

Ce four prend appui sw le mors inférieur par L'intermédiaire d'un suppoa en 

aliiminium dont les dimensions sont domées B Ia figure 3.15, 



Figure 3.15: Dessin du support 

Ce support a une fente en son centre ahn qu'il puisse, lui-aussi, s'insérer par 

l'une des extre'rnités de i'éprouvette. 

Le cylindre doit être suffisamment long afin de couvrir. au minimum, la section 

réduite de la grande éprouvette avant et au cours de la prédéformation. Avant k 

prédéformation. l'extrémité iaf6neure B et L'extrémité supérieure A de la section réduite 

se situent respectivement à -55,9 mm et -372.3 mm par rapport au support d'aluminium 

(figure 3-16). La longueur du cylindre doit donc être supérieure ou égale à 372,34 mm. 



Figure 3-16: Dimensions de l'éprouvette par rapport au support d'aluminium 

Au cours de la prédéformation, le piston se déplace de 4 1,46 mm en direction de 

I'axe y positif, œ qui, par conséquent, entraîne le déplacement du mors inférieur, du 

support, du four et des extrémités de la section réduite de i'6prouvette. 



Le déphment effectué par l'extrémité B sera plus grand que le déplacement 

effectué par l'extrémité A puisque l'extrémité B est plus près du piston que i'extreCmité 

A. Pour déterminer la loaguew du four, nous avons émis une hypothèse fausse mais 

sécuritaire: les deux extrémités vont se déplacer de 41,46 mm. Si- on considère que le 

four et le support sont h e s  (ce qui est faux), la position de l'extrémité B après œ 

déplacement vers la direction y positive, sera de 44-43 mm par rapport au support 

(figure 3.16). Donc. I'extrémité B sera dans le four après œ dépIacement en 

considérant que le four et Ie support sont fixe. En ce qui concerne l'extrémité A, il faut 

que L'extrémité supérieure du four dépasse ceiie-ci d'au moins 4I,46 mm puisque le 

four va descendre de cette quantite. Pour que les deux extrémités de la section réduite 

demeure en tout temps dans le cylindre, la longueur minimale du four doit être de 4 133  

mm. Pour des raisons pratiques, la longueur du cylindre a été étabiie à 419,lmm. 

En tenant compte du diamètre et de la longueur du cylindre, une épaisseur de 

3,175 mm a été choisie afin que ce cylindre soit s ~ a m m e n t  léger pour qu'il puisse 

être soulevé sans grand effort. 



Fils chauf fm 

Les fils chauffants doivent être installes en forme de spirale sur la circonférence 

interne du four. Afin d'obtenir un bon contrôle de la température? il a été décidé de 

fabriquer un four constitué de trois zones chauffantes indépendantes en installant trois 

fils chauffmts répartis également sur toute La longueur du four. Pour déterminer k 

quantiîé de nIs chauffmts nécessaire pour chacune des trois zones du four, ï i  faut 

recourir à l'équation suivante: 

où, L, N, C et a représentent respectivement la longueur de fil nécessaire pour 

parcourir une zone du four, le nombre d'enroulements de fils pour une zone du four, k 

circonférence du cylindre ior165,l mm) et l'angle d'inclinaison du fil, par rapport à 

l'horizontale. La valeur a est obtenue d'après la relation suivante: 

où h représente l'espacement entre les etvouiements de fils chauffants. 

L'espacement a ét6 choisi afin qu'il y ait 6 enroulements par zone de 139'7 mm, soit h = 

23,29 mm, ce qui donne un a de 2,57". La longueur de fil chauffant nécessaire pour 

couvrir une zone est donc de 3115,3 mm. Ce four sera donc constitué de trois fils 

chauffants Omegalux Rope Heaters FGR-100 de diamètre 635 mm, d'une longueur de 

3048 mm et d'une puissance de 5ûûW. 



Pour maintenir ces fils en place, quatre séries de 33 petits trous (+ =1,5875 

mm). espacb de 90' et répartis sur toute la longueur du cylindre, sont percés sur la 

circonfkrence du cylindre. 

Les fils chauffmts sont aüachés au cyIindre au moyen de petits fils de cuivre ($ 

= 0,33 mm; 1 = 50.8 mm) qui auront 6té préalabIement insérés travers ces petits trous 

(figure 3.17). 

Figue 3.17: Soutien des fils chauffants à l'intérieur du cylindre 

La figure 3.17 met en bvidence que six autres trous $ = 6,35 mm) ont été percés 

pour que les extrémités des trois fils chauffant &meurent il i'exterieur du four afin 

d'être fixées B la plaquette de cornexion. 



Six trous suppl6mentaVes (+ = 6.35 mm) ont été percés dans la paroi du 

cylindre afin de penneüre i'a6ration de la chaleur ii L'intérieur du cylindre lors du 

chauffage (figure 3.18). 

Figure 3.18: Photographie montrant la position des trous 

Les six trous sont disposés de part et d'autre de la raugée de trous h travers 

lesquels sortent les extrémités des fils chauffant, Un angle de 124' sépare les trois trous 

illustrés sur cette figure des trois autres. Les trois trous apparaissant sur cette figure 

ainsi que Les trois autres forment un triangle équiiatéral dont les côtes, distance centre h 

centre, mesurent 25,4 mm. Le antre de ce triangle se situe B environ 228.6 mm de 

l'extrémité supérieure du cylindre. - 



Ce chapitre a expliqué les conditions de prédéfonnations et de tempe'- qu'il 

faut appiiquer pour r e n b  l'acier fiagile à la température ambiante. En plus, ce chapitre 

a présenté le montage qui a Eté mis au point pour prédéformer dans le domaine du bleu 

de grandes éprouvettes d'acier A516-70. Le prochain chapitre révèle la procédure à 

suivre pour prédéformer les éprouvettes et les résultats obtenus suite à ces 

prédéformations. 



P P 

SE AI J POINT DU MONTAGE ET PRE;PEFORMATION DES GRANDES - 
Les grandes 6prouvettes doivent êm: prédéformées à 20°C et à 260°C en 

utilisant le montage décrit au chapitre précédent La première partie du présent chapitre 

explique la procédure suivie pom mettre en place les diverses composantes du montagee 

La seconde partie met en relief les conditions d'essai à appliquer aux grandes 

éprouvettes et finalement ce chapitre expose les résultats de ces prédeformations. à 20°C 

et à 260°C, ainsi que leur analyse. 

4.1 MISE EN PLACE DES COMPOSANTES DU MONTAGE 

Avant de prédéformer les grandes 6prouvettes, il faut d'abord installer les 

différentes composantes du montage. Les composantes sont: 

- Les rondelles de pré-tension à plan incliné; 

- Les mors; 

- La grande éprouvette; 

- Les boulons; 

- Les thermocouples, le four et la laine minérale dans le cas des essais à chaud. 

Les paragraphes suivants expliquent la procédure à suivre pour mtae en place 

toutes ces composantes 



4.1.1 MORS ET RONDELLES DE PRÉ-TENSION À PLAN INCLINÉ 

Les mors et les rondelles sont les deux premières composantes à être installées 

sur le banc d'essai. Les deux paires de rondelles sont insérées sur la tige met& des 

deux mors. Ces tiges filetées sont vissées dans les trous filetés des deux bIocs du banc 

d'essai MTS, 

Les parois internes des mors ainsi que les 10 petits trous sont nettoyés avec de 

l'acétone et un chinon. Ce nettoyage est effectué avant chaque prédéformation. 

Par la suite, un cyclage sinusoïdal d'environ une demi-heure est imposé au 

piston du banc d'essai afin de le préchauffer. Ce cyclage est effecaie seulement lorsque 

le banc d'essai est initialement mis en marche à l'aide de l'interrupteur. Finalement, par 

le biais d'un essai de traction qui est expliqué à I'annexe VI& les tiges fïietées des mors 

du système d'attache sont assujettis à une prétension de sorte qu'il n'y ait aucun jeu à œ 

niveau. 

4.1.2 GRANDE ÉPROUVETTE 

Avant de procéder à l'insertion de l'éprouvette, des repères distants de 127 mm 

de part et d'autre du centre de symétrie sont tracés sur ceile-ci (figure 4.3). De plus, les 

extrémités de l'éprouvette, c'est-à-dire les quatre surfaces qui seront être en contact avec 

les parois internes des deux mors, sont nettoyées à l'aide d'un chiffon imbiaé 

d'acétone. Pour insérer l'éprouvette, il faut procéder en aois étapes. Premièrement, il 

faut saisir manuellement l'éprouvette au niveau de sa section réduite et insérer une de 



ses deux extrémités dans le mors infBrieur (cf. figure 4.4). Deuxi&menmt, î I  faut fixer 

cette extrémité l'aide d'un premier boulon. Troisi&nement, 1 faut ramener l'autre 

extrémité pour l'insérer dans le mors supérieur. Pour insérer completement cette 

extrémité, il faut utiliser un matteau en plastique; les coups de marteau sont donnés sur 

le flanc de l'éprouvette au niveau du mors. Une fois que l'éprouvette est centtée 

horizontalement, on procède B I'aIignement vertical des trous & l'6pnnivette avec ceux 

du mors supérieur (figure 4.1). 

Figure 4.1: Mise en piace de l'tiprouvette dans les mors - 



4.1 -3 BOULONS 

Une fois que l'éprouvette est alignée, les dix boulons, préaIab1ement numérotés 

de 1 ii 10, sont insérés dans les dix trous. Les boulons identifiés par les numéros 1 2 5 

sont insérés dans les trous de la partie supérieure du montage. Les autres boulons, 

numérotés de 6 2 10, sont insérés dam 1 s  trous de la partie iaf&ïeure du montage. Les 

têtes de boulon sont disposées de façon alternée & part et d'autre des mors (figure 4.2). 

Figure 4.2: Positiomement des boulons 



De la graisse (lubrifiant Dow corning G-N metai assembly paste) est appiiquée 

sur la partie de la tige filetée de chaque boulon qui sera en contact avec les écrous. De la 

graisse est aussi appliquée sur les rondelies qui seront en contact avec les écrous. 

Après avoir vissé les écrous manuellement, une légère pré-tension d'environ 20 

kN est appliquée au montage à l'aide du piston. Ceile4 sert à elimiaer le jeu existant 

entre les tiges Eiletées des boulons et Ies trous. Le couple de serrage est ensuite appliqué 

à i'aide d'une clé dynamométrique modèle Gray mfr 6 0  et d'une clé combinée. La 

douille de la clé dynamométrique, de 33.34 mm de diamètre, s'insère sur les écrous et Ia 

partie fermée de la clé, sur les têtes de boulon. Cette cl6 est nécessaire pour contrer la 

rotation des têtes de boulon lors de l'application du couple de serrage. Pour obtenir le 

couple de 60 b p i ,  il faut appliquer des couples progressifs de 20e40e50e575 et 

600 b p i  aux boulons. Chaque couple est appliqué en respectant le même ordre de 

boulons soit: 1-5-3-2-4 et 7-9-8-6-10. La pré-tension de 20 kN est ramené à O k;N une 

fois que le couple à tous les boulons est de 600 bp i .  

4.1.4 AUTRES COMPOSANTES 

Pour efféctuer les prédéformations à chaud il faut ajouter des composantes au 

montage de base. Tout d'abord, avant de metûe en place l'éprouvette entre les mors, 

trois therrncoupIes de type K (chromel-alumel) sont soudés sur celle-ci (figure 4.3). 



Figure 4.3: Identification des repères (traits blancs) et disposition des thermocouples 

Un premier thennocouple est soudé au cerïtre de l'éprouvette. Les deux autres 

thennocoupies sont soudés à une distance de 15823 mm (extrémit6s de la section 

réduite) de part et d'autre du centre. Cette disposition ne pennet pas de connaître la 

ternpér'ature en tout point mais eiie donne la tempénihue B des points critiques le long de 

la section réduite de i'éprouvette avant la prédéfomiation. 

Ensuite, I'6prouvette est insérée dans le mors inf6rieur et un seul boulon est 

inséré pour la maintenir en équili'bre sans qu'elle soit insérée dans le mors supérieur 

(figure 4.4). 

Le support en aluminium et le four sont insérés par i'extrémité supérieure de 

l'éprouvette et pmment appui sur le mors inf'rieur. Ensuite, la partie supérieure de 

l'éprouvette est insérée dans le mors. Les boulons sont insérés et s e d s  d'après la 

méthode décrite ii la section 4.1.3. 



- -- 

Figure 4.4: Mise en place du fwt 

Après l'application du couple de serrage, deux nIs chauffants sont encerclés 

autour des deux mors; ceci permet de ralentir le taux de refroidissement du four aux 

deux extrémités. Le montage est par la suite enroM de laine minérale. 

Finalement, les composantes externes du montage, c'est-&-dire les vortex, qui 

convertissent I'aV wmpnmé en deux jets (chaud et h id )  basse pression, et les trois 

contrôleurs de tempCrahire, sont mis en place. 



La figure 4.5 illustre les montages ii 20°C et 260°C, une fois que toutes les 

composantes sont mises en place- 

Figure 4.5: Montage pour les pddéformations % 20°C et 260°C 

En ce qui concerne les prédéformations a 260°C. les deux contrôleurs associés 

aux deux a s  chauffmts des extrémités du four sont programme% pour atteindre 260°C 

tandis que le fil du milieu est programm6 afin de ne g6n6rer aucune chaleur, soit 20°C. 

Ce dernier est active seulement si rapport thenaique provenant des deux extrémités est 



insuffisant pour maintenir une température uniforme le long de la section réduite de la 

grande éprouvette. Le jet d'air froid provenant des vortex est activé, au cours du 

chauffage, dès que la température au niveau de la section centrale dépasse ceile des deux 

extrémités. Le jet provenant des deux vortex pénètre dans la partie centrale du four par 

les 6 petits trous afin de refkoidir et de mieux dpartir I'air chaud à l'intérieur du four. 

1 

Une attente de 40 minutes est nékessaire, une fois que la température f i chée par 

les trois thermocouples est près de 260°C (* SOC), afin de s'assurer que la tempet- 

de l'éprouvette est vraiment stabilisée. La charge appliquée pour contrer le flambement 

est par la suite réduite à zéro pour procéder à la prédéformation. 

Pour prédéformer les grandes éprouvettes à 20°C et 260°C. il faut élaborer un 

programme idonnatique simpIe pour spéczer les conditions d'essais, entre autres, le 

déplacement et la vitesse du piston- D'après la section 3.1.3. les grandes éprouvettes 

doivent être prédefom&s de 13.09%; ceci se traduit par un déplacement à imposer de: 

La vitesse du piston utilisée lors des essais préliminaires était de 0,167 mds. 

Le taux de déformation, qui est obtenu en divisant cette vitesse par la longueur de k 

section réduite des petites éprouvettes, était de 2,9x10-~/s- D'après les informations 

rapportées à la section 1.2.2, il faut conserver œ taux pour ne pas provoquer un 

décalage du domaine où sévit le vieillissement dynamique. Par conséquent, la vitesse 

du piston à imposer lors des prédéformations des grandes éprouvettes doit être de: 



Au cours de l'essai, les valeurs de la charge et du dépIacement sont affchées à 

l'écran sous forme graphique et sont emmagasinés à i'aide d'un système d'acquisition 

de données. Lorsque le déplacement désiré est atteint, l'essai prend fin et la charge 

appliquée sur l'éprouvette est réduite à zéro. Dans le cas des prédéformations à 20°C, 

tous les boulons sont dessemés et enlevés et I'éprouvette est retiré des mors. En œ qui 

concerne les essais à 260°C, les boulons du mors supérieur sont desserré's et enlevés à 

chaud et I'éprouvette est retiré des mors dès que sa température est près de ia 

température ambiante. 



Cette section présente les résuitats concernant I'installation des mors, les essais 

de prédéformations à 20°C et à 260°C. 

4.3-1 INSTALIXTION DES MORS 

L,e montage conçu pour pWfomer les grandes éprouvettes (chapitre 3) a été 

testé ici pour la prernièxe fois lors de la prétension des mors. La figure 4.6 illustre k 

courbe force-deplacement qui a 6té obtenue lors de mise en tension des mors à l'aide 

d'une éprouvette en acier 4340. 

O 0 .5 1 1.5 2 2.5 

D ipkemt i t  (mm) 

Figure 4.6: Courbe de traction associk à la première prétension des mors 



Cette figure met en évidence que la charge désirée, 700 W, n'a pas été atteinte 

puisqu'il s'est produit un glissement indésirable à une charge de 528 kN. L'essai a été 

arrêté à ce niveau de charge dans le but de resserer les boulons retenant i'éprouvette. 

Lors de I'appiication du couple de serrage, un des écrous s'est déformé plastiquement 

Ce premier essai a, par conséquent, ét6 interrompu afin d'apporter des modifications au 

montage- 

Premihxnent, l'ensemble goujons-rondelles-écrous utilisé lors de cet essai était 

fabriqué en acier SAE J429-grade 8 (dureté entre 33-39 HRC). Ii s'est avéré que les 

mesures de dureté effectuées sur l'écrou déformé plastiquement et sur d'autres écrous 

étaient inf6rieures à 33 HRC. Cet ensemble a &é remplacé par un ensemble bouions- 

écrous fabn@ en Supertanium. 

Deuxièmement, le couple de serrage lors de ce premier essai était appliqué à 

raide d'une cl6 dynamométrique à cadran-aiguille et il était difficile d'appliquer le 

couple de façon précise. Ce problème a 6té régi6 en utilisant une clé dynamométrique à 

déclic. 

Fidement, les mors et les extdmités de i'éprouvette ont été nettoyés (section 

4.1.2) et les boulons ont été serrés d'après la méthode décrite à la section 4-13. 



La figure 4.7 illustre la courbe forcedéplacement obtenue suite à ces 

modifications , 
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Fimpre 4.7: Courbe de traction associée à la prétension des mors suite aux modifications 

Cette figure montre, d'une part, que le problème rencontré lors du premier essai 

ne s'est pas manifesté au cours du second essai, D'autre part, que la pente de la droite 

lors du déchargement est plus grande que la pente de la droite lors de la mise en charge. 

Cet écart est probablement attribuabIe à une reprise du jeu entre les tiges filetées des 

boulons et les trous de la grande éprouvette lors de la mise en charge, En effet, à cause 

de notre inexpérience avec œ banc d'essai, une précompression au Lieu d'une pr6- 

tension a été imposée au montage lors de L'application du couple de senage. 



Sachant que les mors ont été tensionnés sans glissement, il s'agit maintenant & 

savoir, d'une part, s'il est possible de prédéformer les grandes éprouvettes d'acier 

A516-70 sans glissement D'autre part, ü faut aussi vérifier s'il y a diminution 

graduelle du facteur Kt associé aux rayons de courbure de l'éprouvette lorsque la 

déformation plastique augmente. La prédéformation de la prrrnièm grande éprouvette 

s'avère donc être le test le plus important de cette etude. 

Pour cette première prédéformation, huit jauges furent collées à des endroits 

stratégiques sur i'éprwvette a f k  de suivm l'tvolution des déformations en fonction du 

déplacement du piston. La figure 4.8 montre schématiquement l'emplacement de 

chacune des jauges et l'annexe IV.2 donne les détails concernant le choix de ces 

positions et leurs coordonnées. 

Figure 4.8: Emplacement des 8 jauges sur la grande Cprouvette 



Lors de cette premièxe prédéformation, nous avons remcontré quelques 

difficultés. La figure 4.9 illustre, en ordomée, la force ainsi que les &formations 

associées aux huit jauges en fonction du déplacement du piston. 

Déplacement (mm) 

Figure 49: Variation de la force et de la déformation des 8 jauges en fonction du 
déplacement du piston 

Il est important de mentionner que cette première prédeformation à 20°C devait 

prendre fin lorsque la jauge 7 atteindrait une déformation de 130900 m m  (13,09%) ou 

lorsque la force afficherait 5885 W. Au cours de ressai, entre 14 et 28 mm d'après la 



figure 4.9, la jauge 7 a décolIé. Les valeurs de d é f o d o n  enregistrées suite à cet 

événement ont dépassé 130900 Cun/m. En conséquence, l'ordinateur a commandé au 

piston du banc d'essai de cesser sa course. 

L'essai s'est poursuivi une fois que la condition d'arrêt sur cette jauge a été 

supprimée. L'essai s'est terminé lorsque la charge a atteint 5885 k N  

La jauge 3 a, elle aussi. cessé de fonctionner mais après un déplacement du 

piston de 30 mm. En plus de ces pmbIèmes, la figure 4.9 met en évidence un probIème 

lié au système d'acquisition de données. En effet, les valeurs de la force et des 8 

déformations sont absentes entre 12 et 28 mm et après 37 mm. Ceci est attn'buable à un 

taux d'acquisition trop élevé pour la capacité de l'ordinateur. Ii s'avère donc impossible 

de connaîtxe la déformation W e  de i'éprouvette calcul& d'après le déplacement du 

piston. 

Malgr6 ces difncultés, les résultats de la figure 4.9 indiquent que la déformation. 

qui s'est probablement amorcée au niveau du rayon de courbure, s'est propage k Iong 

de la section réduite de l'éprouvette. En effet, plus la jauge est proche du centre de 

symétrie de l'éprouvette (JI et J2 étant les plus loins et J7 et J8 étant les plus près), plus 

sa déformation est élevée. Le contraire aurait été obtenu dans le cas où Ia déformation 

était demeurée au niveau du rayon de courbure, La déformation au niveau de la section 

réduite & la grande éprouvette a égleement été mesurée à l'aide de repères initialement 

distants de 254 mm- La valeur obtenue, en considérant la déformation uniforme entre 

les repères, est de 



Cette valeur de déformation est de beaucoup supérie~e à la quantité de 

déformation obtenue lors des essais préliminaires, bien que la contrainte développée 

dans les deux cas est de 544 MPa (tableau 3.1). Ceci est attriiuable au fait que dans k 

région avoisinante de la striction, il existe plusieurs valeurs de déformation qui peuvent 

correspondre à la contrainte déiirée- 

Finalement, la courbe de chargement montre aussi qu'il ne semble pas y avoir eu 

de glissement lors de la mise en charge bien que l'épaisseur àe i'éprouvette ait 

légèrement diminué dû à I'effet de Poisson (de 20,57 mm à 19,30 mm). 

À la lumière de cette premièxe prédéformation, il a été décidé d'une part, 

qu'aucune modification géométrique ne serait apportée aux grandes éprouvettes. 

D'autre part, qu'un déplacement correspondant à une préàéformation, &IT, de 13,0946 

serait imposé aux grandes éprouvettes afin qu'elles soient toutes p r ~ f o r m é e s  de k 

même quantité. 

La figure 4.10 illustre les courbes de traction obtenues lors des prédéformations 

subs6quentes à 20°C. Cette figure montre que les trois prédeformations ont produit des 

courbes force-déplacement similaires, 
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Figure 4.10: Courbes force-déplacement des grandes éprouvettes prédéformées à 20°C 



Le tab1eau 4.l suivant résume les d o ~ é e s  importantes tirées de ces graphiques. 

Ce tabIeau révèle que la prédéformation totaIe, mesu& d'après la courbe force- 

déplacement, correspond bien à la prédéfonnation désirée, soit 1 3,O9% (section 3.1). 

La prédéformatîon plastique, mesurée d'après cette même courbe. est supérieure à celle 

obtenue lors des essais préhnhaires (1 1,646 d'après le tableau 3.1). La prédéformation 

au niveau de la section réduite, mesmie à hide de repères distants de 254 mm et/ou de 

304,8 mm, vaut en moyenne 10,696- 

Tableau 4.1: Propri&és mécaniques des grandes éprouvettes prédéformées à 20°C 

1 Dom& 
Date de l'essai 

1 &Ir 
% 

ELJ (L j=254 mm) 

Identification des mandes ~mouve#es 

3 17 MPa 309 MPa 321 MPa 

13,11% 13,09% 13,09% 

aucun repère n'a 
été  lacé 

aucun repère n'a aucun repère n'a 
é& ~ h C d  1 6t60lafé 1 10,7% 

Les valeurs de la lirnite d'écoulement et de la contrainte maximale atteintes lors 

de ces trois prédéformations sont à peu près identiques à celles obtenues lors des essais 

préliminaires (tableau 3.1). 



La première prédéfomiation à 260°C a eu lieu tout de suite après la première 

prédéformation à 20°C. Lors de cette première prédeformation à 260°C, aucun trou 

n'avait été percé dans la partie centrale du four, les trois contrôeurs & température 

avaient été réglés pour 2WC et la laine mlnéraie recouvrait compiètement le four. 

Au cours du chauffage, des modi£ications hirent apportées au montage pour 

diminuer la chaleur excessive dans la zone centde du four (figure 4.1 1). D'abord, la 

laine minérale blanche recouvrant le four a ét6 abaissée pour dégager la partie centraie du 

four, puis, un tuyau de cuivre a été entouré autour de la zone centraie afin d'y faire 

circuler de l'eau froide- De plus, deux vortex, un ventilateur et une bonborne d'azote 

liquide ont successivement Cté ajoutés pour souffler de l''air froid sur la zone centrale du 

four. Avec tous ces ajouts, il a été possible de maintenir une température de 260°C 

dans les trois zones du four et de prédéformer Ia grande éprouvette no.1 sans aucune 

difficulté, 



Fi- 4.1 1: Dispositifs utilisés lors de la premi&e préàéfomiation ii 260°C 

À la suite de cette prerni&re prédéformation, des mmodincations (décrites à la 

section 4.1.4) h n t  apportées au montage afin de ne plus recourir Zi un tuyau de cuivre, 

un ventilateur et à une bonborne d'azote pour obtenir une &partition uniforme de la 

température. 



La figure 4-12 regroupe les courbes force-déplacement des trois grandes 

éprouvettes prédéformées à 260eC. 

a) Grande éprouvette no. 1 

m ,  - - - , - -  
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c )  Grande éprouvette no-5 d) Grande éprouvette no.7 

Figure 4.12: Courbes force-déplacement des trois grandes éprouvettes prédéformées à 
260°C 



Cette figure montre que les trois essais de prédéforsnations ont donné des 

courbes forcedéplacement similaires. Le tableau 4.2 résume les données importantes 

tirées de ces graphiques. 

Tableau 4.2: Ropri6tés mécaniques des grandes éprouvettes prédéformées à 26û°C 

I Date de l'essai 1 24juiIlet 97 ~- 588 MPa 
244 MPa 

EL, (L j=254 mm) aucun repère 
rita été placé 

1 

EL, (L j=304,8 mm) aucun repère 
n'a été placé 

Températures avant essai 
1 Themocouple du Haut 1 260,S°C 

1 Thermocoupledu bas 1- 

on des grandes éprouvettes 
' GA, no. 5 I Gt E, no, 7 

597 MPa 1 601 MPa 

aucun repère 
n'a été dacé 1 10.6% 

Ce tableau révèle que la déformation totale, mesurée d'après la courbe charge- 

déplacement, correspond à la déforniaton désirie, soit 13.09% (section 3.1). Tout 

comme les prédéformations à la température ambiante, la déformation mesurée à l'aide 

de repères distants de 254 mm etlou 3û4,8 mm est en moyenne de 10.6%. Cette 

quantité de prédéformation est étonnamment similaire à celle obtenue en prédéformant 

une petite éprouvette cylindrique 2 260°C (tableau 3.1). 



Le vieillissement dynamique s'est rnanifesté lors & ces trois prédéfonnations. 

En effet, les contraintes maximales atteintes sont de beaucoup supérieures à ceiies 

obtenues lors des prédéformations à 20°C. La moyenne des contraintes maximales 

obtenues à 2WC est de 595 MPa tandis qu'elle est de 53 1 MPa en œ qui concerne les 

trois prédéformations à 20°C. Ces valeurs de contraintes maximaies recoupent celles du 

graphique résistance dtime-tempérame (figure 2.7). Par ailleurs, la moyenne des 

limites d'écoulement obtenues à 2600C est de 249 MPa, tandis qu'elle est de 3 15 MPa 

en ce qui c o n m e  les trois prédéformations à 20°C. Ces valem de la limite 

d'écoulement recoupent, une fois de plus, celles du graphique Limite d'élasticité- 

température (figure 2.7). Fiaiement, œ tableau met en évidence que les températures 

affichées par les trois themiocouples (haut, milieu et bas), avant prédéfonnation, ont &é 

uniformes le long de la section réduite des trois grandes éprouvettes et sont confinées 

dans l'intervalle kf 3°C. 

En résumé, ce chapitre a exposé la procédure qui a été adoptée pour mettre en 

place les diverses composante du montage sur le banc d'essai MTS. La seconde partie 

de ce chapitre a mis en relief les conditions d'essai à appliquer aux grandes éprouvettes. 

Finalement, la dernière partie de ce chapitre a exposé les résultats des trois 

prédéformations à 20°C et des trois prédeformations à 260°C. Le chapitre 5 suivant 

présente les propriétés mécaniques, issues de divers essais, de ces grandes Cprouvettes 

d'acier A5 16-70 prédéformées à 20°C et 260°C. 
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PROPFUETES MECAIUTOUES DFS GRANDES ~?PROUVFTITES PREDEFO- 
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Le chapitre 3 a mis en évidence les conditions d'essais à appliquer et le montage 

à utiliser pour prédéformer les grandes éprouvettes d'acier. L e  chapitre 4 a révélé les 

résultats obtenus suite aux prédéformations des grandes éprouvettes. 

L e  présent chapitre présente les propriétés mécaniques de L'acier A51670 

prédéforné à 260°C et de l'acier A51670 prédéformé à 20°C. La ptemière section 

identifie le nombre de petites éprouvettes requises ainsi que la géome'trie de ces 

dernières pour réaliser les essais d'impact (Charpy), de traction, de ténacité et de 

fatigue-propagation. La deWLi&rne section décrit la procédure expérimentale suivie pour 

réaliser ces essais. La troisième et dernière section présente les résultats de ces essais. 

La discussion générale de ces résultats sera présentée au chapitre 6. 



5.1 PRÉLÈCTEMENT DES PETITES ÉPRouvETI'ES 

Le tableau 5.1 identifie le nombre de petites éprouvettes qui doivent être 

prelevées daos la section réduite des grandes éprouvettes prédéform&s à 20°C et 2WC 

en vue de réaliser les différents essais- 

Tableau 5.1: Nombre de petites iprouvetîes nécessaires pour les essais Chatpy, de 
traction, de ténacité et & fatigue-propagation 

Type de petites 
éprouvettes 

- 

Charpy 
Traction 

FWhemnt  daos les mandes éorouvettes 1 

Le tableau 5.2 précise dans queues grandes éprouvettes seront prélevées ces 

petites éprouvettes. 

Tableau 5.2: Répartition des petites éprouvettes dans les grandes éprouvettes 

Type de petites 
éprouvettes 

- 

Charpy 
Traction 

I 

~énacité 

Grandes Éprouvettes 
prédéform&s à 20°C 

Fatigue-propagation 

Grandes Éprouvettes 
prédéformées à 260°C 

- - 

no, 2, no. 4, no. 6 
1 no. 6 
I no. 2. no. 4 

- 

no. 1, no. 5, no- 7 
no. 7 

no. 1. no. S. no. 7 

no. 4 no, 5 



L'mexe MI illustre l'emplacement et les dimensions no rmalisées des petites 

éprouvetîes dans la section réduite des grandes éprouvettes. Les éprouvettes nécessitant 

des entailles ont été disposées de manière à ce que l'orientation de la propagation soit L- 

T, c'est-à-dire perpendiculaire au sens de laminage et dans la direction du sens travers 

au laminage (norme ASTM E399-83). Pour que l'orientation soit aussi L-T dans le cas 

des éprouvettes Chaqy, la lettre L a été gravée sur ia surface contenant le plan L-T lors 

du d6coupage. Les 6pmwettes de mtion ont été disposées de sorte que leur axe 

longitudinal soit paraU51e au sens du laminage (L). Les numéros apparaissant sur les 

petites éprouvettes ont été gravés sur leurs extrémités lors du découpage. 

La cote située gauche des grandes eprouvettes de l'annexe V.1 représente k 

longueur nécessaire pour prélever les petites éprouvettes dans la section réduite. Cette 

cote inclut la perte de matière causée par le trait de scie (3,175 mm). La cote située à 

droite représente la longueur de la section réduite finale (après la prédéformation). 

Celle-ci, Lsw, a été obtenue d'après l'équation suivante: 

Ls, représente la longueur de la section réduite initiale (avant la prédéformation) 

soit 3 165 mm et représente la déformation mesurée entre les repères distants de 254 

mm soit, 10,6% d'après les tableaux 4.1 et 4.2. 



5.2 DESCRIPTION DES ESSAIS MÉCANIQUES - 

Dans ceüe section, i'équipement nécessaire et la procédure expérimentale qui 

sera suivie pour réaliser les essais Charpy, de traction, de ténacité et de fatigue 

propagation seront décrits. 

5.2.1 ESSAI DE RÉs~~ENCE CHARPY 

Cet essai est employé pour déterminer i'énergie d'impact, c'est-à-dire i'énergie 

absorbée lors de la rupture sous impact dune éprouvette entaillée portée à une certaine 

température. La variation de l'énergie absorbée en fonction de la températute définit la 

courbe de transition ductile-fiagile de l'acier. On y observe généralement, en ce qui 

concerne les aciers au carbone, un plateau fhgiie de basse énergie à basse température, 

un plateau ductile à plus haute température et une zone de transition entre ces plateaux. 

Pour obtenir ceüe courbe, il faut disposer d'un banc d'essai dont les diverses 

composantes sont schématisées à la figure 5.1. 

Les conditions d'essai (masse du pendule, vitesse de percussion) sont 

rigoureusement normalrsees - .  (ASTM E23-96) afin d'assurer une meilleure 

reproductibilité des essais. 

La procédure expérimentaie utilisée consiste à souder un thermocouple de type K 

(chromel-alumel) dans la région de i'entaille mécanique d'une éprouvette Charpy (figure 

5.2) et de refroidir L'éprouvette dans i'azote liquide (-196OC) ou de la réchauffer sur une 

plaque chauffante éIectrique, dépendant de la température d'essai. 



La température est mesurée à L'aide d'un lecteur de température digital et k 

lecture se fait directement en degrés C. 

Figure 5.1: Mouton-pendule pour i'essai Charpy @é@, 1978) 
(A) ~narmu (B) éprouvette 
(C) enclume @) a i m e  & lecture 
(E) levier d'opération 

Dans le cas des essais à basse température, l'éprouvette séjourne enwon 5 

minutes dans i'azote liquide pour que la tempéranire s'uniformise à travers la section. 

Comme le thermocouple est en surface, ce dernier perçoit la température de i'azote avant 

le coeur de l'éprouvette. Dans le cas des essais à haute température, l'éprouvette est 

chaunée 100°C au-dessus de la température désirée. Au cours du c h a e e  ou du 



refroidissement, le mouton pendule est armé et PaiguiUe de lechue est remise à 0. 

Ensuite, i'éprouvette est sortie de i'azote liquide et centrée sur i'enclume du mouton 

pendule en utilisant les pinces recommandées par la norme. 

Figure 5.2: Position du thermocouple sur une éprouvette Charpy (Lalonde et Lanteigne, 
1992) 

Aussitôt que la température du thermocouple m i n t  celle désirée pour Fessai, le 

pendule est relâché. Celui-ci vient frapper le côté de i'éprouvette opposé à celui qui 

contient l'entaille. 

Après chaque essai, la quantité d'énergie absorbée est lue d'après la position de 

l'aiguille. L'expansion latérale et le pourcentage de rupture ductile sont mesurés en 

utilisant la méthode préconisée par la norme. 



5.2.2 ESSAI DE TRACI'ION 

Cet essai, nonnalisC ASTM E8-87, est employé pour détenniner ia résistance 

ultime, la limite d'élasticité et l'allongement à la rupture à la température ambiante. Ces 

valeurs sont obtenues en employant la p-dure expériinentale décrite à la section 2.3.1 

5.2.3 ESSAI DE TÉNACITÉ KI= 

Cet essai, normalisé ASTM E-399-90, permet d'obtenir la t6nacité à la rupture 

d'un matériau mktallique en déformations planes, c'est-à-dire la résistance du matériau à 

la propagation rapide d'une fissure, 

Pour obtenir la valeur de K,, il faut polir les éprouvettes identifiées par "ténacité 

KI,'' à l'annexe K. Ensuite, il faut les préfissurer en fatigue flexion 3-points de sorte à 

produire une fine fissure de fatigue allant jusqu'à a/W=OJS (a étant la longueur de k 

fissure et W, la largeur de l'éprouvette). La pn5fissuration ainsi que l'essai de ténacité 

sont effectués sur une machine serve-hydraulique hstron 851 1 de charge nominde 20 

IN (figure 5.3). 

Le rapport de chargement R (Pd-) appliqué lors de la préfissuration est 

voisin & 0,1 et la muence est & 35 Hz. La fissure est mesurée en cours d'essai à 

l'aide d'une lunette optique ayant une précision de 0,01 mm. 



La norme impose une limite sur la valeur du facteur d'intensité de contrainte 

appliquer pour débuter et terminer la préfissuration en fatigue. Au &ut & la 

préfissuration, la valeur ne doit pas dépasser 80% de la valeur estimée de K, et ii la fin 

de la préfissuration, la valeur de & doit être inf6rieure à 60% de la valeur minimale de 

K, estimee. 

Après la p&fissuraîion, un extensomètre est placé dans le but de mesurer le 

baillement ou le déplacement des I&ytes de la Ossure lors de l'essai (figure 5.3). 

Figure 5.3: Montage utilisé pour la préfissuraiion dans un essai de ténacité et position de 
l'extensomètre 



Ensuite, chaque éprouvette est assujettie à une flexion en mode charge jusqu'à 

I'atteinte de la rupture. Le taux de mise en charge doit être sufnsamment lent pour que 

i'essai puisse être considéré comm étant un essai statique, soit entre 055 ~ ~ a - m ' ~ / s  et 

2.75 ~ ~ a - r n ' %  d'après la norme. La courbe charge-baîllement est tracée à I'aide d'une 

table traçante. 

De cette courbe, on détermine la charge PQ qui correspond au début de la 

progression de la fissure. Pour obtenir une valeur de K, valide, il faut que la charge 

maximale atteinte lors de l'essai. P-, soit inf6rieure à 1.1 Pp. 

La longueur de la préfissure de fatigue est évaiuée à partir d'une photographie de 

la surface de rupture. Ceci permet de tenir compte de la courbure du fiont de la fissure 

de fatigue tout en garantissant une plus grande précision sur la mesure grâce au facteur 

d'agrandissement. La longueur de la fissure est mesurée au centre du fiont de fissure a 

à michemin entre le centre et les extrémités du front de fissure. La longueur moyenne 

est utilisée pour calculer KQ, la vaieur approchée de la mesure de ténacité, d'après 

l'équation suivante: 

où S, B, W et f(a/W) représentent respectivement la portée entre les points 

d'appui de I'éprouvette, 1'6paisseur de l'éprouvette, la largeur de l'éprouvette et me 



fonction géodtrique qui dépend du rapport alW et de la géométrie des éprouvettes (cf. 

norme ASTM E399-90). 

Pour déterminer si la va1eu.r provisoire de ténacité est une mesure vaiide de K,, 

il faut substituer la valeur de K, à celle de K, dans l'équation ci-dessous et véfier si 

l'épaisseur d'6prouvette utilisée et la longueur de la fissure sont sunisantes, Le- 

La nonne exige de faire trois mesures valides pour deteminer la valeur de K, 

pour un matériau donné. à une température donnée. 



5.2.4 ESSAI DE TÉNACITÉ JI= 

La méthode précédente peut être utilisée pour déwminer la ténacité des 

matériaux fiagiles et ductiles. Cependant, en œ qui concerne les matériaux ductiles, 

pour obtenir une mesure valide de Kr (étaî plan de déformation), la nonne précédente 

exige une épaisseml3 d'au moins 47 fois la taille de la zone plastique à la rupture: 

B > 2.5(lCIc /cy12 d'après la norme ASTM E399 

Pour des matériaux de moyennes ou grande ductilité, l'épaisseur nécessaire peut 

être très importante. Pour ces maîériaux, la mesure de K,: devient expérimentalement 

difficile, voire impossible, puisqu'il faut disposer de machines spéciales de très grande 

capacité et il faut pouvoir produire le métal à cette dimension dans la nuance 

métallurgique recherchée. Afin de remédier à ce problème, la norme ASTM E8 13-89 a 

été élaborée pour déterminer la ténacité des matériaux ductiles à partir de la valeur JI=. 

Pour déterminer JI= dans la présente étude, il faut premièrement polir les 

éprouvettes identifiées par 'Ténacité J," à l'annexe M. Deuxièmemenf il faut 

préfissurer les éprouvettes en fatigue flexion 3-points de sorte à produire une fine 

fssure de fatigue ailant jusqu'à a/W=O,6. La préfissuration ainsi que l'essai de ténacité 



sont effectués sur une machine servo-hydrauiique Instron 851 1 de charge nominale 20 

IN (figure 5-4)- 

Le rapport de chargement R (Pd-) appliqué lors de la préfissuration est 

voisin de 0.1 et la fréquence est de 35 Hz. La fissure est mesurée en cours d'essai à 

l'aide d'une lunette optique ayant une précision de 0.01 mm. 

Au cours du cyclage, les 6prouvettes sont préfissurées en limitant la valeur de la 

force appliquée à une fraction de la charge de plastification. PL. Ceile-ci dépend de la 

géométrie de i'éprouvette et des propriétés du matériau: 

où B, S et b, et Q y représentent respectivement l'épaisseur de i'éprouvette, la 

portée, la longueur du Ligament initial (identique pour toutes les éprouvettes) et la limite 

d'écoulement effective de Sacier prédéformé à 20°C et à 260°C. 

La charge appliquée ne doit pas dépasser 0,4 PL au cours des derniers 0,64 nmi 

de la préfissuration. 

Après la préfissuration. chaque éprouvette est assujettie à une flexion au cours 

de laquelle la fissure subit une extension (figure 5.4). Le déplacement imposé à chaque 

éprouvet& est différent, de sorte à obtenir des courbes forcedéplacement et des 

extensions de fissure différentes d'un essai à l'autre. 



Figure 5.4: Montage utilise pour la pré~suration et pour la flexion Lente de i'essai 1, 

Le taux de déplacement imposé pour tous les essais statiques est de 0,002 mmls. 

La courbe force-dépIacement des points &appui & lt6prouvette (Lm est tracée 2 

l'aide d'une table traçante. L'énergie de fissuration, qui représente Paire sous cette 

courbe, est obtenue à l'aide d'un planimétre. 

Les éprouvettes sont ensuite oxydées au four (bleuies) pour marquer le fond de 

la fissure, puis cassées à Pazote liquide pour Cviter tout déchuement ductile. De cette 

façon, on distingue très nettement la fissure de fatigue, L'extension stable de la fissure 

pendant l'essai de flexion lente et le bris final 2 l'azote liquide. 



Tous les faciès de rupture des éprouvetîes sont photographiés. Un 

agrandissement pemiet alors de mesurer la surface de fissure produite par l'ouverture 

lente, et donc, son avancement moyen (Aa). L'énergie surfacique I (énergie requise 

pour produire une extension de la fissure) est ensuite calcuiée d'après l'équation 

spécifiée dans la norme. Les couples énergie s~aciqueextension de la fissun sont 

reportés sur un graphique. Une courbe JR de propagation réelie est tracée à partir de ces 

points, par le biais d'une régression linéaire (cette courbe sera présentée à la section 

5.3.3)- 

La valeur de J qui correspond à l'intersection de la courbe de propagation réelle, 

J,, avec la droite d'émoussement donne la valeur de JQ associé au d e b t  de propagation. 

La droite d'émoussement, qui correspond à l'énergie consommée pour produire 

l'émoussement du fond de fissure, i.e. l'agrandissement du rayon à fond d'entaille dû à 

la concentration de la défolmation plastique à cet endroit, est donnée par J = 2 0  y Aa 

L'intersection de la courbe réeiie JR avec une droite parallèle à la droite 

d'émoussement et correspondant à 0,2 mm de propagation réeue donne la valeur de J,, 

à condition que toutes les exigences soient respectées. 

La ténacité &, en état plan de déformations, se déduit halement de la relation 

K~~ = I IET Ic /@ - v2) Le module d'élasticité, E, ainsi que le coefficient de Poisson, 

v, ont été mesurés expérimennialment et valent respectivement 197-7 GPa et 026. 



5.2.5 ESSAI DE FATIGUE-PROPAGATION 

Cet essai, normalisé ASTM E647-95% sert Zi d6terminer la courbe présentant la 

vitesse de propagation d'une fissure (daldN) en fonction d'une variation cyclique 

imposée du fxteur d'intensité de contrainte (m. 

Pour déterminer cette courbe, il faut premi&ement ph les éprouvettes 

identifiées par CCda/dN" 2 l'annexe IX DeWU&mement, il faut les préfissurer en fatigue 

flexion 3-points de sorte a produire une fine fissure d'une longueur minimale de 1 mm. 

La préfissuration ainsi que l'essai de propagation sont ef fmés sur une machine 

hydraulique Instron 851 1 de charge nominale 20 kN (figure 5.5). 

Figure 5.5: Montage utilisé pour la préfissuration et pour établir la courbe de fissuration 
daus les essais de fatigue-propagation 



Le facteur d'intensité de contrainte appliqué Iors de la préfissuration est de 20 

MPadrn, le rapport de chargement R (Pd-) est voisin de OJ et la fréquence est de 

20Hz. Le rapport de chargement est le même iors des essais de propagation. 

Pour obtenit la courbe de fissuration, il faut recourir aux deux méthodes 

suivantes: Ia methode du AK croissant et celle du AK décroissant. Dans les deux cas, il 

faut mesurer la longueur de la fissure en fonction du nombre de cycles écoulés sans 

interrompre l'essai. La longueur de la fissure est mesurée en surface à l'aide d'une 

lunette optique ayant une précision de 0.01 mm et d'un sttoboscope. La variation du 

facteur d'intensité de contrainte est calcuIée d'après un poIynôme de calibration qui 

dépend de la geOrn6tne des éprouvettes: 

APS -=( sw3I2 )f(./W) 

où les paramètres S, B, W et f(W ont été définis à la section 5.2.3. 

La méthode du AK décroissant est appliquée pour obtenir des points de mesure 

avec une vitesse de fissuration décroissante; elle consiste à diminuer la valeur AP à la 

nouvelle valeur AP' et attendre de détecter une nouvelle avancée de fissure Aa- Les 

paliers de décroissance sont de 10% (pourcentage relatif à la demière valeur de AP 

appliqué) après I'amorçage de la fissure jusqu'à environ 3% au niveau du seuil de 

propagation. À chaque fois qu'on effectue une décroissance de la valeur de AK, avant 



de faire I'acquisition d'un premier point, il faut laisser avancer la fissure jusqu'k ce que 

cette dernière ait traversé la zone affectée par la charge appliquée précédemment, 

Les intemalles de Aa entre chaque mesure varient en fonction du AK, et ils se 

calculent en fonction de la zone plastique: 

* 

Les avancées Aa sont généralement de 200 à 300 pm et sont de 100 p lorsque 

les vitesses sont faibles (10-~ mm/cycles). La muence varie de 1 à 35 Eh. dépendant 

de la vitesse de fissuration. 

Lorsque le blocage du kont faisant suite à la décroissance de charge est trop 

long, les mesures de da/dN sont erronées. Iï s'agit alors d'obtenir des points en 

utilisant la méthode du AK croissant. Avec cette méthode. il n'est plus nécessaire de 

considérer la taille de la zone plastique en bout de fissure puisque le palier inférieur est 

toujours à une amplitude AK plus faîble que le palier suivant. La dernière soIlicitation 

AP pour laquelle la fissure évoluait est appiiqude et maintenue constante tout au long de 

l'essai. La position du fkont est déterminée en fonction du nombre de cycles appliqué 

afin d'obtenir la vitesse de fissuration, 



Cette section présente les propriétés mécauïques de Pacier A516-70 obtenues à la 

température ambiante, suite à une préd6formation à 260°C et à 20°C. 

Les propri6tés évduées sont la résistance ultime. la ductilité, la limite 

d'écoulement, la résilience, la ténacité et la courbe de flssu~sltion. 

Les propriétés de Pacier prédéfod à 260°C sont comparées à ceïïes de l'acier 

prédéformé à 20°C. En plus, les propriétés de ces deux aciers sont comparées aux 

propriétés de l'acier A516-70 brut de laminage tirées de la Iittéraa~e. 



Les propriétés en traction à 20°C des grandes éprouvettes prédéformées à 20°C 

et 260°C sont résumées au tableau 5.3. Les courbes de traction desquelles découlent 

ces propriétés sont présentées à l'annexe X. 

Tableau 5.3: Propriétés en traction des grandes éprouvettes prédéformées à 20°C et 
260°C 

Identincation des graudes éprouvetîes 1 G. É. no, 6 1 G. É. no- 7 

I Température de l'essai 1 20°C 1 260°C 

Date de i'essai 

&:* 

&LI 
- 

a- 1 p 534 MPa 1 601 MPa 
PR OP RI^^ DES DEUX GRANDES $PROUVETTES P~DÉFORMÉES 

(Prélèvement de petites éprouvettes à partir des grandes éprouvettes) 

- 

1 3 1  If97 

12-5 1% 

10,696 

Identification des petites tprouvettes 

Température de i'essai 

- pp -- 

20/11/97 

12,32 % 

10,6% 

P. 6. no. 1 1 P. 6. no. 2 1 P. É. no. 3 1 P. É. no. 4 

20°C - 

~ a t e  de ihsai 

&SP 

QxtemcL 

&LJ 

16, 

I, 
a, 
Qu 

12/12/97 

18.1% 

19,096 

19.4% 

0,997 

0.93 

610 MPa 

615MPa 

12/12/97 

9.43% 
Smktion en 
d c h ~ r s d c ~  
CwtUun 

9.38% 

0.82 

0.7 1 

749 M P a  
749MPa 

12/12/97 11/12/97 

18,1% 9.62% 
Striction au 

aivcaud'undes 
 COU^ 

20.1 % 

0,997 

0.95 

606MPa 

609MPa 

10,5% 

0.83 

0.74 

756MPa 

756MPa 



Les données concernant la prédéformation des grandes éprouvettes no. 6 et no. 

7 proviennent respectivement des tableaux 4.1 et 4.2 et sont présentées simplement à 

titre indicatif. Deux petites éprouvettes de traction ont été prélevées dans la section 

réduite de chacune de ces grandes éprouvettes. Le tableau 5.3 montre que l'acier 

prédéformé à 2 6 K  est significativement moins ductile que i'acier prédkformé à 20°C. 

De plus, la résistance ultime et la Iimite d'écoulement de I'acier prédéformé à 2WC 

sont plus e l e v b  que celles de I'acier prddéfomié à 20°C. Ces propriétés mécaniques 

de l'acier préd6formé à 20°C et 260°C sont très similaires celles obtenues lors des 

essais prélimuiaires (tableau 3-1). 

Par rapport à I'acier brut de laminage, les valeurs de la ductilité de I'acier 

prédeformé à 260°C et à 20°C chutent respectivement de 689 (moyenne) et de 40%. 

Les valeurs de la résistance ultime de I'acier prédéforné à 260°C et à 20°C augmentent, 

en moyenne, respectivement de 39% et de 13%. Les valeurs de la limite d'écoulement 

de i'acier prédéforné à 260°C et à 20°C augmentent en moyenne respectivement de 

15% et de 10%. 

La loi de cumul des déformations à la rupture, définie à la section 3.1.3, a été 

appliquée à ces résultats. Le cumul associé à la prédéformation à 260°C est 

significativement inférieur à celui associé à la prédéformation à 20°C, ceci est ataibuable 

à la fiagilité acquise par le vieillissement dynamique. 



Pour l'acier prédéformé à 20°C, les valeurs de cumul, qu'elles soient calcul& 

d'après les tepères ou d'après le déplacement mesuré par le LVDT, sont identiques à 

celles du tableau 3.2. Pour i'acier prédéformé à 260°C, il existe un écart reIativernent 

grand entre le cumul calculé d'après les repères et d'après le déplacement mesuré par le 

LVDT. Cet écart n'était pas aussi important lors des essais preliminaires. 

En résumé. les pttdtformations à 20°C et à 260°C enaaînent une perte de 

ductilité, une augmentation de la résistance ultime et de la limite d ' d e m e n t  par 

rapport à i'acier brut de laminage. L'amplitude de ces changements est plus importante 

dans le cas de i'acier prédéformé dans le domaine de tempérahue où il est sensible au 

vieillissement dynamique, soit 260°C. 



Les résultats des essais Charpy sont rapportés B l'annexe XI et sont pnSsent6s à 

la figure 5.6. Ceüe dem2re montre 6gaIement une courbe & transition ductile-&agile 

de l'acier A51670 normaIisé (Nguyen et Bayard, 1982). I1 n'a malheureusement pas 

été possible de trouver dans la liüératurie une courbe de transition de l'acier brut de 

laminage. 

Figure 5.6: Courbes & transition ductile-fiagiie de i'acier AS 16-70 prédéformé il 20°C 
et 260°C 

Maigré la dispersion des résultats, la figure 5.6 montre que la prédéformation 

déplace la température de transition vers les hautes températures. Ainsi, B 40 b p i  

d'énergie d'impact, correspond une température de transition approximative de -15OC, 



30°C et 78OC respectivement pour l'acier normalise', prédéformé 2 20°C et préciéformé 2 

260°C. Cela rephnte  un déplacement de la te-raîure de transition d'environ 50°C 

seulement dû 2i i'effet du vieillissement dynamique. Ce décalage des courbes implique 

donc que L'acier normalisé est le plus tenace (pour T < 0°C). L'acier prédéforné 2600C 

est le moins tenace et l'acier prédéformé ii 20°C a une ténacité inteLlllédiaire. lk plus, 

les résultats indiquent qu'il y a une chute du plateau ductile lorsque l'acier est 

prédéformé à 260°C, comparativement & l'acier prédkforrné ik 20°C. 

L'expansion latérale a été mesurée et les résultats sont présentés à l'annexe XI 

ainsi qu'à la figwe 5.7. 

Températute, C 
Figure 5.7: Courbe de transition en fonction de l'expansion latéraie 



Les courbes d'expansion latérale en fonction de la température reflètent la même 

tendance que les courbes d'énergie en fonction de la température. 

Le tableau 5.4 présente la température de transition ductile-fragile (ïTDF) de 

I'acier prédéformé à 20°C et à 260°C évaluée selon 3 méthodes. Selon la premièxe 

méthode, la valeur de la T D F  correspond à un niveau d'énergie absorbée assez fai'b1ep 

soit iS lb-pi' 20 b p i  et 30 1b-pi. Selon la deuxième méthode. la vaieur de la TLllF 

correspond à l'énergie moyenne absorbée qui est obtenue en faisant la moyenne de 

i'énergie associée aux plateaux ductile (Wd) et fhgiie (Wf). D'après la troisième 

méthode. la valeur de la lTDF conespond à 50% de rupture ductile et elle est obtenue, 

après un exarnen des surfaces de rupture, à partir de la courbe pourcentage de rupture 

ductile vs température- 

Tableau 5.4: Température de transition ductile-fkagile (OC) 

D'après le tableau 5.4, il existe un écart moyen de 47°C entre l'acier pdéfomé 

à 20 et à 260C lorsqu la 'ITDF est évaiuée selon un critère d'énergie absorbée. Cet écart 

important entre les deux états métallurgiques ne se reflète pas lorsque la 'LTDF est 

évaluée suivant un critère de 50% de nipaire ductile. 



La courbe JR de l'acier prédéformé à 20°C est présentée à la figure 5.8. 

L'annexe W illustre une courbe forcedéplacement typique enregistrée au cours de 

l'extension de la fissure et le faciès de n i p m  correspondant à cette courbe. 

0 Ar, 0,s 1 1s 2 

Extension de la flssure,~ a, mm 

Figure 5.8: Courbe JR de i'acier A51670 prédéformé à la température ambiante 

Les cinq points expérimentaux, dont les valeurs numériques sont indiquées à 

l'annexe W,  font tous partie du domaine de validité (figure 5.8). il est par conséquent 

possible de déterminer une valeur de JQ. 



La valeur de JQ, correspondant à I'intersection de la courbe expérimentale avec la 

droite parallèle à la droite d'émoussement décdée de 0,2 mm de propagation réelle, 

vaut: 

Pour que la valeur de JQ soit une valeur valide de JE. il faut que les conditions 

suivantes soient respectées: 

i) B = 9,53mm > ~ s ( J ~  / CFy)  = 8,291n.m 

iii) La pente dJ/da, Cvaiuée au point AaQ, doit être inférieure à Gy. La pente, 
dJ/da, vaut 377 MPa et la limite élastique effective, GY, vaut 610 MPa (tableau 5.3). 

La valeur JQ ne correspond pas la valeur JE parce que la longueur du Ligament 

initial, b,, n'est pas suffisante. Donc, les conditions idéales de déformation planes 

n'ont pas été respectées lors de C P ~  essai. La valeur de KQ, calculée en utilisant 

I'équation de i'état plan de déformations vaut 

Cette valeur est calculée seulement pour fin de comparaison avec les résultats 

obtenus suite à la prédéformation à 26O0C. 



La courbe JR de L'acier prédéformé à 260°C est présent& à la figure 5.9. 

A Extension de fissure nuisurée d'aprb photo 
. 

1 
0 Extension de fissure mesurde d'aprds MEB 

Droite d'dmoussement 1 

- - - -  - Droite d'4moussernent décalde de 0.2 mm I 

- - - - -  Droite d'6moussement ddcalde de 0.15 mm I 
- - - - -  Droite û'6moussement decalde de 1.5 mm I 

Courbe JR &ablie avec 2 points I 

L ime 1 ' 1 

Figure 5.9: Courbe JR de L'acier A51670 prédéformé à 260°C 

En regardant attentivement ce graphique, il n'y a que trois niveaux d'énergie 

surfacique, ce qui signifie que seulement trois essais ont été réalisés sur une possibilité 

de 5. Un essai n'a pu être résilie à cause d'une erreur de manipulation et un second 

essai n'a pas été entrepris dans le but d'effectuer un essai K, uitérieur (section 

suivante). Lors des trois essais, il s'est produit une propagation brutaie de la fissure 

après un déplacement du LVDT compris entre 0'3 mm et 1,4 mm inclusivement. Le 

faciès de rupture typique obtenu suite à ces trois essais est illustré à la figure 5.10. 



Figure 5.10: Faciès obtenu après un essai J (ici celui de i't5prouvette P. É. no. 4 prélevé 
de la G. É. no. 1) 

D'après cette photo, il est possible de distinguer trois zones. La première zone 

semble représenter la surface de fissure produite par l'ouverture lente. La deuxième 

zone semble représenter la surface de fissure produite par l'ouverture brutale. La 

troisième zone représente le bris final dans l'azote liquide. Les trïangies apparaissant 

sur le graphique 5.10 précédent correspondent l'extension de fissure de la première 

zone. Il n'y a pas de triangle pour le plus bas niveau d'gnergie parce que le fond de 

fissure n'a pas été bleui, par exreur, avant d'être cassé à i'azote liquide. Pour obtenir 

l'extension de fissure pour ce niveau d'énergie, nous avons eu recours au MER 

L'extension de fissure, caractérisée par des cupules, a été mesurée en faisant la 

diff6rence entre le début de la zone de propagation brutale, caractérisée par du clivage, et 

la fin de la zone d'étirement ductile, caractérisée par des cupules ailongées, qui apparaît 



tout de suite après la préfissuration en fatigue- La zone 4 de la figure 5.1 1 représente la 

surface de fissure produite par l'ouverture lente d'après le MEB. 

L'extension de fissure a aussi été évaluée au MEB pour les deux autres faciès de 

rupture. Ces trois extensions de fissure sont représentées par des cercles sur la figure 

5.10. Ces extensions sont signifbtivement inférieures à celies obtenues d'après Ies 

extensions de fissure mesurées en considérant la première zone de la photo. En 

considérant que les extensions mesurées à Paide du MEB sont plus précises que celles 

obtenues d'après les photos, une courbe JR a été tracée à partir des deux cercles dont un 

seul est situé à i'inténeur du domaine de validité. Bien que le nombre de points valides 

dans ce domaine soit insufnsant d'après la norme (5 points minimum), nous avons tracé 

une courbe passant par ces deux points et déterminé une valeur de J correspondant à 

l'intersection de la courbe expérimentale avec la ligne parailèle à la ligne d'émoussement 

décalée de 0,2 mm: 

(JQ)2600C = 1 18,4 ~ ~ o u ~ e d d  

Bien que la courbe ne soit pas valide, il intéressant d'évaluer les conditions pour 

que la valeur de JQ soit un JE valide: 

iii) La pente dJ/da, évaluée au point &aQ, doit être inférieure à Gy. La pente, 
dJ/da, vaut 232 MPa et la limite élastique effective. GY, vaut 753 MPa (tableau 5.3). 



Les trois conditions sont satisfaites; cependant la valeur de IQ ne peut être une 

valeur valide de JIC il cause du manque de points expérimentaux dans le domaine de 

validité. 

L'écart entre cette valeur IQ approximative et celle de I'acier prédéformé à 20°C 

est considérabk soit, 92.2 KJouIes/m2. La valeur calcul& de la ténacité de l'acier 

prédéforné à 260"C, en considérant l'état plan de déformations, vaut 

L'écart entre cette valeur et celle de L'acier prédéformé à 20°C est de 48.4 

 adm. m. Au lieu d'effectuer des essais J additionnels pour confirmer ou infirmer cette 

ténacité, nous avons envisagé de déterminer la ténacité d'après la méthode K, puisque 

lors des essais J,, il y avait rupture fragile. La section suivante e t  les résultats 

obtenus lors de cet essai. 



Pour évaluer ta ténacité K, de i'acier predéformé à 260°C, nous avons utilisé 

une éprouvette qui, initiakrnent, devait être utiüsée pour I'essai de ténacité J,. La 

courbe charge-baîliement obtenue lors de cet essai Kr est présentée à l'annexe XII. 

D'après cette courbe, le rapport de la charge maximale atteinte durant i'essai à la charge 

P, vaut: 

D'après la norme, cet essai n'est pas valide puisque ce rapport est supérieur à 

1.1. Ceci indique une plasticité considérable en avant du fond de fissure et donc les 

conditions ne sont probablement pas celles de défonaations planes. Malgré que l'essai 

ne soit pas valide. la valeur de & a été ditenninée: 

Cette ténacité est. d'une part, signincativement infirieure à la ténacité 

approximative obtenue Capri% l'essai J, et, d'autre part. eue est certainement 

supérieure à la ténacité minimale (état plan de déformations). KIe 



Dans le but d'obtenir une valeur de Kr vaüde, la norme suggère de refaire 

l'essai en utilisant une éprouvette plus épaisse. Une éprouvette, dont les dimensions 

sont le double de la première éprouvette, a été prélevée de la grande éprouvetk no. 7 

(annexe V. 1). 

La courbe charge-baîllement obtenue lors de ce deuxième essai Kw est présentée 

à I'amexe XV. D'après ce= courbe, le rapport de la charge maximale atteinte durant 

L'essai à la charge PQ vaut: 

Ce rapport est inférieur à celui obtenu lors du premier essai mais il n'est toujours 

pas in férie^ à 1.1. La valeur de Kp, vaut: 

Ce résultat est surprenant puisque nodement  une augmentation de l'épaisseur 

de l'éprouvette devrait en-er une valeur de & plus faible qui se rapproche de la 

valeur minimale K, Ce résultat est peut-être attribuable au fait que Séprouvette n'a pas 

été entièrement p ~ e v é e  dans la section réduite ou il peut être amiiuable à une 

dispersion. 



Ces deux essais K, ainsi que l'essai I I ,  réalisés sur L'acier prc5déform6 à 260°C 

n'ont pas permis d'obtenir une valeur valide de KI=- Puisque I'état plan de déformaton 

idéal n'a pas été obtenu lors de ces trois essais, la valeur de Klc est donc présumément 

inférieure à la plus faible valeur de KQ de ces trois essais soit, 70,7 ~ ~ a - m ?  

Même si les valeurs de la ténacité obtenues des essais J, et KK ne sont pas 

valides suivant les normes ASTM, ces valeurs représentent Ic et K, et elles indiquent 

des tendances quant à l'effet du vieillissement dynamique. Les résultats de ces essais 

co~oborent les résultats des essais Charpy, en ce sens que L'acier prédéformé à 20°C 

est plus tenace que l'acier prédéformé à 260°C. Il n'a pas été possible d'obtenir la 

ténacité de L'acier A5 16-70 brut de laminage d'après la 1ittér;tture. 

La section suivante présente la relation existant entre la vitesse à laquelle se 

propage une fissure et le facteur d'intensité de contrainte. 



5-3.5 VITESSE DE FiSSURATLON 

La figure 5.11 présente les courbe de fissuration de l'acier prédéformé à 20°C et 

à 260°C. Les points dt la courbe de l'acier prédéformé à 20°C proviennent de deux 

petites éprouvettes no. 3 et no. 4 prélevées de la grande éprouvette no. 4- Les points de 

la courbe de I'acïer pddéformé à 260°C proviement aussi de deux petites éprouvettes 

no. 2 et no. 4 prélevées de la grande éprouvette no. 5. 

Variation du factewr d'intensité de contrainte, MPa-mAO J 

Figure 5.1 1: Courbe de fissuration de l'acier A5 16-70 préd6formé à 20°C et 260°C 

La figure 5.11 monm que pour les basses vitesses, les points expérimentaux 

tendent 2 chuter à la verticale: c'est le seuil de propagation, A&. Le seuil représente k 



valeur du façteur d'intensité de contrainte à partir duquel la fissure commence à se 

propager. Le seuil de l'acier prédéformé à 20°C, qui est d'environ 526 Ml?a-rnlR, est 

très similaire ik celui de i'acier préüéformé à 260°C soit, environ 5,56 MPa-min. 

La figure 5.1 1 met aussi en évidence les valeurs de AK pour lesquelles la fissure 

se propage de façon catastrophique. Cette augmentation spectaculaire de la vitesse de 

propagation, pour de faibles variations du AK, se produit lorsque le facteur d'intensité 

de contrainte est e n h n  tgal B K, ou KI= (Fiie et Ritchie, 1978). En ce qui concerne 

I'acier pddéform6 à 260°C, le domaine des taux de propagation élevés s'étend entre 5 1 

MPa-min et AK de 71 MPa-m? Cette demière valeur correspond à la rupture & 

l'éprouvette et elle est identique à la valeur de ténacité déterminée lors du premier essai 

KK, soit 70,7 MPa-mtR. En ce qui conceme l'acier prédéformé à 20°C, à environ 50 

MPa-mln . Ü y a eu mpture de l'6prouvette. Ce résultat est très surprenant puisque 

d'après Ies essais de ténacité J,, le domaine des taux de propagation élevés a d t  dû 

apparaiLitre à un facteur d'intensité d'environ 207 MPa-mlR. D'après les observations 

réaiiées avec le xnïcroscope à balayage, il semble que cette faible valeur de ténacité 

serait attribuable à un plan d'inclusions qui auraient favorisé une mpture plus rapide. 

La figure 5.11 met en relief que les points expén'unenbux des deux courbes 

s'alignent assez bien sur une droite logarithmique de type: 



commun6ment appelée loi de Paris. Les résultats ont donc été paramétrées en 

fonction de cette loi et Les droites correspondantes apparaissent à la figure S. 12. Cette 

dernière inclue également une droit logarithmique représentant le comportement & 

i'acier A516-70 brut de laminage (Lanteigne et al., 1990). Les paramètres d'essai 

employées pour déterminer cette droite sont identiques aux paramètres employés dans k 

présente étude, soient essais en fiexion 3-points à la tempérahue ambiante avec un 

rapport de chargement de R = OJ. 

. . .  . . .  #- Acœr brut da hminaaa 1 . . . .  
. . . - 

Variation do facteur d'intensité de contrainte, .ma-mAOS 

Figure 5.12 Loi de paris de l'acier A51670 prédéformé ii 20°C et 26û°C 



La figure 5.12 met en évidence que pour des facteurs d'intensité de contrainte 

supérieurs à 10 ~ ~ a - r n .  la vitesse de propagation est la plus élevée pour i'acier brut 

de taminage et elle est la plus faible pour I'acier préâéfonné à 2WC. Pour des facteurs 

d'intensite de contrainte infirieurs à 10 ~ ~ a - r n ' ~ ,  les vitesses de propagation de I'acier 

prédéformé à 20°C et 260°C sont similaires et iaférieures à celle de l'acier brut de 

laminage. L'exposant m de la loi de Paris d n S e  le taux de fissuration; iI est de 

2,83 pour l'acier prçdéformé à 26WC, de 3,18 pour l'acier prédéforé à 20°C et de 

3,94 pour L'acier brut de laminage. 

Le chapitre suivant présente une discussion généraie du travail réalisé et des 

résultats obtenus dans le cadre de ce projet de 



Le but de cette étude était d'6vduer l'influence de la prédéformation d'un acier à 

basse teneur en carbone A516-70 dans le domaine & température où sévit le 

vieillissement dynamique sur ses propriétés à la tew- ambiante. Les conditions 

favorisant œ traitement thenno-mécanique. c'est-à-dire la température, le type de 

prédéformation, la quantité de prédéformation et le taux de déformation, devaient 

occasionner un rrmimum de pute de ductilité à la température ambiante. Les conditions 

retenues -nt une pr&Efonnation en tension de 13.09% à un taux de 2.92~10-/s à 

Les propriétés mécaniques obtenues suite au traitement dépendaient 

exclusivement de la quantité de prédéformaton et de la température. En effet, plus la 

quantité de prédéformation est élevée, plus les dislocations interagissent les unes avec 

les autres (consolidation). En ce qui concerne la température, lorsqu'eile se situe dans 

le domsine du bleu, il y a piégeage des dislocations par les élément en solution solide 

d'insertion carbone ethu azote au cours de la prédéformation. D'après les propriétés en 

traction obtenues à 260°C (cf. figure 2.7 et annexe m), deux mécanismes de piégeage 

semblent agir à cette température: le mécanisme de Co& et la précipitation. En effet, 

le mécanisme de Cottreli explique l'augmentation la plus marquée de la résistance uttirne 

et l'effet Portevin-Le Chatelier. La précipitation explique pourquoi la résistance ultime à 

260°C demeure anormalement élevée dors que l'effet Portevin-Le chatelier tend à 

disparantre (cf. annexes ID et IV et figure 2.7). 



Le fait de prédéformer dans le domaine du bleu implique donc une réduction de 

la quantité de dislocations mobiles causée par le piegeage, en plus de l'interaction des 

dislocations au cours de la déformation plastique. La densité de dislocations & i'acier 

pddéformé dans le domaine du bleu sera anormalement élevée et leur structure sera 

probablement un anangement ~e11uIai.e~ Lorsque la température se situe à i'extérieur de 

ce domaine, pour une quantité de prédéformation identique, l'acier prédéformé aura une 

densité des dislocations significativement inférieure à celle de l'acier prédéformé dans le 

domaine du bleu. Mais. peu importe la température, la densité de dislocations obtenue 

suite à une prédéfornaton sera toujours supérieure à cek  de l'acier brut de laminage. 

En conséquence, les propriété mécaniques de l'acier suite à une prédéfornation seront 

différentes des propriétés mécaniques de h i e r  brut de laminage. 

Les essais de traction ont mis en évidence que le fait de prédéformer l'acier brut 

de laminage entraînait une augmentation significative de la résistance ultime et une 

baisse appréciable de la ducalité, et ce. plus particulièrement lorsque la prédéformaton 

avait lieu dans le domaine de température correspondant au vieillissement dynamique. 

La perte de ductilité plus marquée, causée par la prédéformation à 260°C, s'est 

reflétée lors des essais Charpy et des essais de ténacité. En effet, la baisse de ductilité 

de l'acier a entrainée une diminution de l'énergie plastique requise pour enhaûier la 

rupture en présence d'une concentration de contrainte. 



En fatigue propagation, la vitesse de fisuration serait régie par la résistance 

ultime du mateCriau à l'instar de la limite d'endurance en fatigue. Plus le matériau est 

résistant (tout autre piiramètre étant constant), plus sa limite d'endurance augmente et 

plus la vitesse de fissuration diminue &anteigne et Bailon, 8 1). 

Les résultats des essais de traction et Charpy que nous avons obtenus dans le 

cadre de ce programme d'essai suivent la même tendance que les résultats obtenus par 

Li et Leslie(1978) pour cinq acier bas carbone (AIS1 1008,1020, 1035, 1010 et 1522). 

Dans le but d'avoir un portrait plus complet de l'enet d'une prédéformation à 

20°C et à 260°C, nous avons procédé à l'évaluation de la dureté et de la microstructure 

de l'acier. Le tableau 6.1 présente la dureté, évaluée dans b sens du laminage et dans le 

sens travers au laminage, en ce qui concerne I'acier brut de laminage, prédéfornié à 

20°C et prédéformé à 26û°C. 

Tableau 6.1: Dureté moyenne de l'acier A5 16-70 brut de laminage et prédéformé 

1 1 Acier brut de laminage 1 Acier prédéformé à 1 Acier prédéformé à 1 

Les mesures de la dureté de l'acier préd6fomé à 20°C et à 260°C ont été 

effectuées sur les extrémités de deux éprouvettes Charpy fissurées (loin de la zone 

no. éprouvette 
Sens du 
laminiip e 

Sens travers 
au laminage 

morceau de la plaque 
8 1,4 KRBH,27 

81,l HRBH,33 

20°C 
G. E. 110.2 P. E. no.5 

9 1,8 HRB&1,24 

91,8 EiRB+1,3 

260°C 
O. E. no. 1 P. E. no5 

95,8 )ERBk1,19 
m 

95,9 HRBM,56 



déformée). Le tableau montre que la dureté mesurée dans le sens du laminage est 

similaire à celle dans le sens travers au laminage. De plus, le tableau met en évideme 

que la préd6formation augmente considerablement la dureté par rappofl à l'acier brut de 

laminage: i'écart est de 10 HRB pour I'acier prédéfornié & 20°C et est de 15 HRB pour 

1' acier prédéforné à 260°C. 

À partir des valeurs de dureté, iI est poss&le de determiner la résistance ultime 

approximative d'après une chaae d'QWvalence (Norme ASTM A370-81). D'après 

cette dernière, les résistances ultimes valent 505 MPa, 635 MPa et 705 MPa 

respectivement pour l'acier brut de laminage, prédéformé à 20°C et prédéformé à 260C. 

Les valeurs obtenues d'après cette charte sont très près de celles présentées au tableau 

La figure 6.1 met en évidence la microstructure de i'acier brut de laminage, de 

celui prédéforme 2 20°C et de celui prédéforme à 260°C dans le sens du laminage. 

Acier brut de laminage 



Acier prédéformé à 20C Acier prédéform6 à 260C 

Figure 6.1 : Microstructure de l'acier A5 16-70 (grossissement de 100x) 

La photo montrant la microsmcture de l'acier brut de laminage est identique à 

celie de la figure 2.1. Les deux autres photos montrant la r n i c r o s m i c ~  de I'acier 

prédéformé à 20°C et 260°C proviennent des éprouvettes utilisées pour réaliser les 

essais de fissuration, soient respectivement P. E. no. 3 (G. É. no. 4) et P. É. no. 4 (G. 

É. no.5). Les trois photos montrent que, contrairement aux propriétés mécaniques, la 

prédéformation (qu'eue soit rialisée à 20°C ou à 260°C) n'altère par la microstructure 

de i'acier brut de laminage. Ces observations confirment que l'augmentation de la 

résistance associée à un écrouissage à fioid (20°C) et d'autre part, la 6.agd.it.6 acquise 

lors d'une prédéformaiion 26û°C, ne peuvent être clairement mis en évidence que par 

un examen approfondi de la sous-structure des dislocations du matériau, i. e. par 

microscopie électronique li transmission. En conséquence, la seule fqon rapide de 

savoir si I'acier a été déformé dans le domaine de tempéraîure où se manifeste le 

vieillissement dynamique est d'evaluer ses proprietés mécaniques, 



Une dégradation marquée des propriétés meCaniques telle que celle obtenue dans 

le cadre de ceae 6tude (causée par une prédéfonnation dans le domaine de température 

où se produit le viefissement dynamique) pourrait apparaiAtre à la suite d'un soudage 

d'un assemblage puisque le soudage fait intervenir une déformation à température 

élevée. Cette possibilité a été soulevée par plusieurs chercheurs (Braid et McGrath, 

1985; Burdekin, 1967; Burdekin et al., 1968; Dolby et Saunders, 1972; Kikuta et al., 

198 1; de Koning, 1965; Zhemchuzhnikov et Girenko, 1964). Certains d'entre eux ont 

précisé que ce vieillissement dynamique serait plus important au niveau des 

concentrations de contrainte présentes dans la zone affectée thermiquement (ZAT) teks 

que le pied de cordon de soudure, la racine du joint et les défauts issus du soudage, tels 

que les entailles. 

En plus de mentionner la possibilité que ce phénomène puisse se manifester au 

niveau des assemblages soudés, certains auteurs ont évalué les propriétés mécaniques 

de ces derniers, en particulier dans les régions susceptibles d'avoir subi le vieillissement 

dynamique. Braid et McGrath (1985), Burdekui, (1967), Dawes (1968), Dolby et 

Saunders (1972). de Koning (1965) et Kikuta et al. ( 198 1) ont mentionné qu'il y avait 

une perte de ductilit6 (hgilite5 dans le voisinage des concentmus de contrainte. 

Burdekin et al. (1968) et Dawes (1968) ont remarqué que la hgi i i té apparaissant au 

niveau des concentrem de contrainte était plus importante lorsque la soudure éîait 

réalisée en faisant des passes multiples. Aussi, Dolby et Saunders (1972) ont noté que 

la dureté dans les zones hgikkes était plus élevée (par rapport à l'acier de base) et, 

selon Dawes (1968), &ait proporiionneile au degré de fragiiité obtenue suite au 

soudage. Une perte de ténacité @ar rapport à L'acier de base) a été par aillem observée 



dans les régions hgilïsées (Berkhaut et Van der Brink, 1978; Braid et McGrath* 1985; 

Cochrane et al., 1976; Braid et McGrath, 1985; Klinger et Ebert, 1950; Laba et al., 

1993; McRobie et Knott, 1985; Nicholson et Rogers, 1974). halement, dans k 

voisinage des concentrations de contrainte présentes dans la ZAT, Allen (1964), Dolby 

et Saunders (1972), de Koning (1965). Memck a Ciuffreda (1983) ont obsem6 une 

densité de dislocations anodement élevées, de l'enchevêtrement de dis10cations 

formant une structure cellulaire distincte et la présence de nnS précipités. 

Cette hgiLit6, présente dans les régions avoisinantes des concentrations & 

contraintes, combinée avec les contraintes risiduelles (issues du soudage) pourrait 

entraîner l'initiation de fissure, surtout à la suite d'un impact ou d'une déformation 

rapide, d'un assemblage soudé (Burdekin, 1967; Dolby et Saunder, 1972; Marschal1 et 

al., 1989; Merrick et Ciuffreda, 1983). L'étendue des dommages causés, suite à cette 

initiation dans ces régions, dépendrait de la résistance du matériau à la propagation de la 

fissure (Burdekin, 1967). 

La hgirité de i'assemblage soudé, causée par le vieillissement dynamique, peut 

être réduite par le biais d'un traitement thermique après soudage. Burdekin (1967), 

Burdekin et al. (1968), Klinger et Ebea (1950). Zhemchuzhnikov et Giredco, 1964, 

Wagner et al. (1996) et Zhemchuzhnikov et Girenko (1964) ont remarqué que œ 

traitement, en plus de diminuer les contraintes résiduelles, restaure partieliement la 

ductilité initiale et la résilience de l'acier. Selon Kemedy (1945), lors du traitement 

thennique, il y a annihilation des atomes interstitiels avec les lacunes et annihilation des 

dislocations entre eues (diminution de la densité des dislocations). La fiagilité peut 

également être diminuée en ajoutant des éléments &addition, qui favorisent k 



précipitation de carbures etbou nitrures, et en soumettant k i e r  à une normalisation pour 

obtenir une taille de grains femtîque f ie  (Dolby et Saunders, 1972). 

En résum6, le vieillissement dynamique s'ajoute à la iiste des modifications qui 

peuvent se produire lors du soudage et qui peuvent influencer les propriétés mécaniques 

d'un assemblage soudé. Il se peut que dans certains cas, le VieiIlissement dynamique 

soit le facteur prédominant et que dans d'autres cas, son influence soit mineure. voir 

nuile. Ii faut absolument tenir compte de ce facteur puisqu'il pourrait être à l'origine & 

rupture fiagile catastrophique (par exemple dans un réservoir sous pression, une 

conduite d'ameriée, une conduite de dérivation, etc...). 



CONCLUSION JT RECOMMANDAmONS 

La présente étude avait pour but d'évaiuer les propriétés mécaniques à la 

température ambiante de l'acier A51670 préalablement dt5fomé (en tension) dans le 

domaine de température où se -este le vieillissement dynamique. 

L'analyse de la composition chimique et de la microstmcture ont révélé que 

l'acier A5 1670 était codorme à la composition chimique inscrite dans la nome ASTM 

A51670 et qu'il avait été acheté à l'état brut de laminage. Les essais de traction 

preliminaires ont mise en évidence que l'acier A516-70 était susceptible au 

Vieillissement dynamique. Les conditions retenues pour hgiiiser I'acier furent une 

prédéformaton de 13,09% à 260°C. Un montage de type fiction a été développé et 

mis au point a h  de hgfiser de grandes éprouvettes d'acier A516-70. Trois grandes 

éprouvettes ont été pn5déformées (en tension) à 260°C et trois autre grandes éprouvettes 

ont été prédéformées à 20°C dans le but de servir de base de comparaison. De petites 

éprouvettes furent prélevées dans la section réduite des grandes éprouvettes dans le but 

d'évaluer les propriétés mécaniques de ces demières soit, la ductilité. la résistance à la 

traction, la limite d'élasticité, la résilience, la ténacité et la résistance à la fatigue- 

propagation. 

Les résultats des essais de traction ont montré que les valeurs de la ductilité de 

I'acier prédéforné à 260°C et 20°C chutent respectivement de 68% et de 40% par 

rapport à la ductilité de I'acier brut de laminage. Les valeurs de la résistance ultime de 



l'acier prédéformé à 260°C et à 20°C augmentent respectivement de 39% et de 13% par 

rapport à l'acier bmt de laminage. Les essais Charpy ont mis en évidence que la 

prédéformation déplace la tempéraaire de transition vers les hautes températures. En 

considérant comme critère l'énergie moyenne absorbée, la température de transition de 

l'acier prédéfornié à 260°C est de 76OC et celle de I'acier prédéformé à 20°C est de 

30°C. Les essais de tenacité ont mis en évidence que la prédéformation à 260°C 

entraînait une perte significative de ténacité de 136.1 MPa-mlR par rapport à l'acier 

prédéformé à 20°C (K, = 207 MP~-mlR). Les essais de fatigue-propagation indiquent 

qu'il ne semble pas y avoir de diEf6rence significative en ce qui concerne le seuil & 

propagation. Par contre, pour des facteurs d'intensité de contrainte supérieurs à 10 

MP~-m", la vitesse de propagation est la plus élevée en ce qui concerne l'acier brut de 

laminage et elle est la plus faible pour l'acier prédéformé à 260°C. Pour des facteurs 

d'intensité de contrainte inférieurs à 10 ~ ~ a - m ' ~ ,  les vitesses de propagation de l'acier 

prédéformé à 20°C et 260°C sont similaires et infiérieures à celle de l'acier brut de 

laminage. La seule explication plausible de ces changements est la te-rature: à 

260°C, le vieillissement dynamique, c'est-à-dire le piégeage des dislocations par les 

atomes en solution solide d'insertion carbone et/ou azote, se manifèste au cours de la 

prédéformation. 

Le montage de type fiction développé dans le cadre de cette étude pourrait être 

utilisé pour quantifier le degré de ihgilïté existant dans la zone affectée thenniquement 

des assemblages soudés. Par exemple, le montage pourrait servir à évaluer les 



propriétés mécaniques dans les zones hgïlisées d'assemblages soudes si les paramètres 

ayant induit la fbgilit6 (qmtité de déformation, taux de déformation et température) 

étaient cornus dans chacune de ces zones. Ik plus, si les paramètres ayant induit la 

fI.agilit6 etaient connus, il serait possible de quantifier I'ameXoration des propriétés d'un 

assemblage soudé due à, un traitement thermique. Ii suffitait de prédéformer une grande 

éprouvette et de la soumettre ensuite à un traitement thennique identique à celui qui 

serait effectué sur l'assemblage soudé. 

A défaut de connafa les paramètres qui induisent la fiagilité daus les joints 

soudés, il serait peut-être possible d'evaluer les propriétés mécaniques dans les régions 

avoisinantes des concentrateurs de contraintes présents dans la zone affectée 

thermiquement d'après des images de la sous-structure des dislocations. Ces images 

seraient obtenues de lames minces prélevées de grandes éprouvettes prédéformées 

suivant différentes conditions de température, de quantité de prédéformaton et de taux 

de déformation. 

Même s'il était possible de connaître les propriétés mécaniques dans les zones 

hgïlisées voisines des concentrateun de contrainte, le comportement de l'assemblage 

soudé ne serait pas connu pour autant, puisqu'il existe d'autres facteurs (tels que la taille 

des grains et la microstructure) qui peuvent influencer négativement le comportement 

mécanique d'un assemblage soudé. 

Dans le but de rendre plus compl&e cette étude, il serait pertinent d'évaluer le 

comportement de L'acier prédéformé à 20°C et 260°C par rapport à la fatigue-initiation. 

En effet, il est connu que la limite d'endurance en fatigue est liée à la résistance à la 



traction; plus l'acier est résistant, plus sa limite d'endurance augmente. Par conséquent, 

la limite d'endurance de i'acier p&fonné à 260°C devrait être supérieure celle de 

l'acier prédéformé à 20°C- 

Ii serait aussi important d'évaluer les propriétés mécaniques de i'acier A516-70 

brut de laminage afin de les corn- avec celles obtenues suite à la prédéformation à 

20°C et 2 260°C Cette comparaison permettrait de mettre en évidence le rôle joué par la 

température et la préâéfomiation w seuiement le rôle de la température pu t  être mis en 

évidence lorsqu'on compare deux aciers prédéformés de la même quantité mais à des 

températures différentes. 

Finalement, i1 serait intéressant de comparer les faciès de rupture au MEB, de 

l'acier brut de laminage. prédéformé à 20°C et à 260°C, suite aux divers essais 

mécaniques. De plus, il serait intéressant de comparer la structure des dislocations ainsi 

que la densité de ces dernières au MET obtenues suite aux divers essais mécaniques en 

ce qui concerne, de l'acier brut de laminage, prédéformé à 20°C et à 260°C. 
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ANNEXE IL : COMPOSITION CHIMIQUE ET MICROSTRUCTURE DE 
L'ACIER A516-70 uTILISÉ EN 1990 (tiré du rapport IREQ 4754-90) 

L'acier SA-516-70 a été obtenu du distributeur Dnunmond McCali. Les 

éprouvettes ont été prélevées à même la plaque d'épaisseur nominale de 25.4 mm bmt 

de laminage- La teneur moyenne des eléments obtenue par Panalyse de l'acier est 

présentée au tableau Il[. 1. 

Tablean II. 1 : Composition chimique (pourcentage poids) 

Pour une plaque d'un pouce d'épaisseur, la nonne ASTM A51670 exige une 

teneur maximale en carbone de 0,28. C e  valeur est ici très légèrement excédée. Ik  

plus, la teneur en manganèse doit se maintenir dans la fourchette 479-1,30, ce qui est le 

cas ici. Le phosphore et le soufre doivent respeztivement se mainteai en-dessous de 

0,035 et 0,040, ce qui est le cas égaie men^ Finalement, le silicium doit se maintenir 

dans la fourchette 0,13-û,45, ce qui est encore une fois vérifié. Les teneurs en oqgène 

et azote sont égales à 80 ppm. ce qui est la norrnaiité pour cet acier. Une analyse de la 

teneur de cet acier en aluminium aurait rivélé qu'il a été calmé. On peut donc afnrmer 

que la composition chimique mesurée respecte la norme ASTM A-5 16 à ce chapitre. 

La figure LI. 1 iiiustre la microstructure de L'acier dans le sens du laminage (qui 

est le sens où les inclusions MnS apparaissent allongées), alors que la figure 11.2 

présente le sens travers. Le sens commun à ces deux métallographies est celui de 

l'épaisseur de la plaque. 



de la plaque 

l'épaisseur 

de la plaque 



ANNEXE III : COURBES DE TRACTION - ACIER BRUT DE 
LAMINAGE ACHE- EN 1996 





ANNEXE N : COURBES DE TRACTION - ACIER BRUT DE 
LAMINAGE ACHE'I% EN 1990 (tirées du rapport IREQ 4754-90) 

















































ANNEXE VI : DESSIN DES MORS DE M. YVES VERREMAN 

+ A-A 







ANNEXE VII : INSTALLATION DES MORS 

La prétension est effectuée après L'installation des rondelles et des mors sur le 

banc d'essai. En plus d'assurer la rigidité du montage, elle 

parfaitement les mors i'un par rapport à l'autre. Elle requiert les 

éprouvette en acier 4340 trempé (figure VII.1). 

permet d'aligner 

rondelles et une 

- - 

Figure W. 1 : Dimensions de l'éprouvette 



L'éprouvette, préaiabIement nettoyée avec de l'acétone, est in&& entre les 

mors non-fixés. Les dix boulons sont insérés et un couple de serrage progressif 

jusqu' 6 0  lb-pi est appliqué (cf. section 4.1 -3). 

La figure W.2 ïüustre le montage pour prétensionner les mors. 

Figure VIL2 Montage pour prétensionner des mors 

Pour prétemiorner Les mors, i l  faut les solliciter à une valeur de force qui est 

supérieure à la force maximale aiteinte lors des prédéformations 20°C et 260°C. 



Connaissant les contraintes maximales développées à 20°C et 260°C (tableau 

3.1) et la section réduite nominale des grandes éprouvettes (1081 mm2), les forces 

niaXimales développées seront de 588 kN pour les prédéformaiions à 2U0C et de 664 

kN pour les prédéformations à 260°C. Nous avons donc choisi de temiorner les mors 

à une valeur de force & 700 kT?L 

Sous l'effet de ce chargement, les contraintes atteintes dans i'éprouvette et dans 

les mors seront inférieures à la limite élastique (860 MPa) et la déformation de ces deux 

composantes sera élastique. 

Le temiornement s'effectue par le biais d'un ordinateur. Un programme 

informatique commande au banc d'essai une rampe en mode charge de O à 700 kN au 

taux de 1'2 kNls suivi d'un maintien de cette charge pendant 2 minutes et suivi d'une 

rampe de -700 kN au même taux. Lors de l'essai, les valeurs de la charge et du 

déplacement sont affichés à l'écran sous forme de graphique et ils sont aussi 

enregistrés. La visualisation graphique en temps réel permet, entre autres, de détecter 

s'il y a un glissement qui se produit au cours du tensionnement, Pendant les deux 

minutes où la charge est maintenue constante, les rondeiles sont glissées L'une sur 

l'autre jusqu'à ce qu'elles éliminent complètement le jeu préexistant entre eues et les 

mors. Après le déchargement, l'éprouvette est retirée d'entre les mors. Ce 

tensionnement, effectué i'aide d'une grande 6prouvette. met donc les filets des mors 

en tension grâce aux rondelles, lesquelles sont en compression. 



ANNEXE VlI I  : EMPLACEMENT DES JAUGES 

La première éprouvette prédéformée à 20°C a été préalablement instrumentée de 

8 jauges de type EP-08-125AC-350. Ces jauges peuvent supporter des températures 

variant entre -75 et 205OC et des déformations allant jusqu'à 20 95. La figure Vm.1 

présente les dimensions de ces jauges. 

GAGE 
LENGTH 

I 
OVEAALL 
PATTERN 
LENGTH 

d35nw~ M A  

F 

RIX  1 

LENGTH 

Figure VIII.1: Dimensions des jauges de défomiation (Ineirte&nology inc.) 



La figure V IE2  monhe la disposition de ces jauges sur la grande éprouvette. 

Figure VIII.2: Localisation des jauges sur l'éprouvette 

Les jauges 1.3 et 7 mesurent les déforniatons de I'éprouvette dans la direction 

"y". Les jauges 2,4 et 8 mesurent les déformations dans la direction x. Les jauges 5 et 

6 mesurent les déformations dans la direction z, 



Le tableau Vm.1 donne la position de chacune de ces jauges d'après les 

coordom6es x, y et z de la figure N.4- 

Tableau Vm. 1: Coordonnées canéSiemes du centre horizontal ou vertical des jauges 

Les jauges 1 et 2 ont été positionnées. suivant i'axe y, dans la région du rayon 

de courbure où les contraintes, calculées par éIéments finis, étaient les plus élevées. La 

figure Vm.3 montre i'emplacement de ces deux jauges sur le modèle d'éléments finis. 



Figure Vm.3: Localisation des jauges 1 et 2 d'après les 6Iéments finis 



Les jauges 3 et 4 ont été placées, dans la dipection y, juste au-dela de Ia zone de 

grande contrainte. Les jauges 5 et 6 ont été p lack  respectivement ii 25,4 mm et 52,39 

mm des jauges 3 et 4. La figure Vm.4 montre les jauges une fois collées sur 

l'éprouvette. 

Figure VIIL4: Jauges COU& sur l'6prouvette 
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ANNEXE X: C , O w E S  Q E J R A C ~  - ACIER AS16170 PREDEFORME A 20C ET A 260C - 

















ANNEXE XI: RÉSULTATS DES ESSAIS CHARPY 
L 

Identification 
échantiIIon 

l 

7 

2 

12 

5 

Rovenance 

G. E- no. 2 

G, E, no. 2 

G. E, no, 2 

G. E. no. 2 

Datede 
i'essai 

29/08/97 

01/09/97 

3 

10 

4 

9 

11 

6 

1 

12 

7 

10 

8 

2 

4 

1 

TempQanne 
(C) 
21 

40 

Energie 
oblpi) 
30,3 

34,s 

01/09/97 

01/09/97 

82,3 

773 

81 

9-5 

5 

3 ,5 

49,l 

66,1 

793 

32,o 

7,6 

5,1 

10,l 

55,l 

773 

100 

120 

140 

O 

-20 

01109197--40-- 

40 

80 

60 

80 

G. E. no. 2 

G. E. no. 2 

G, E. no. 2 

G. E, no, 2 

G, E. no. 2 

G, E. no. 2 

G. E. no. 2 

G. E. no. 4 

G. El no. 4 

35.8 

71,1 

64-9 

63,s 

4 0 6 0 2  9 

30,9 

Expansion 
latérale (mm) 

0,7874 

0,889 

01/09/97 

01/09/97 

01/09/97 

01/09/97 

01/09/97 

01/09/97 

15/09/97 

15/09/97 
1 

5 

3 

9 

11 

7 
1 

46 mphur 
ductile 

15 

27.5 

1,8542 

1,8669 

1,689 1 

0,2159 

0,0508 

O, 1016 

1,2182 

1,37 16 

1,8034 

0,6858 

0,1397 

0,038 1 

0,177 

68,5T 

1,23 19 

1,7272 

G. E. no. 4 

G. Ec no. 4 

G. E, no. 4 

G. E, no. 4 

15/09/97 

15/09/97 

15/09/97 

15/09/97 

G. E. no. 4. 

G-E.no .4  

G. E. no. 4 

G. E. no. 4 

7FE7iET-E77mT 
G. E-no. 6 ' -  

100 

100 

100 

3 

2.5 

O 

38 

55 

81,5 

21,5 

2,s 

2,s 

O 

61 

% 

1,0795 

1,5494 

1,3462 

1,3335 ' 

1,397 

0,6858 

21 

40 

14 

74,25 

63 

12 

15/09/97 

15/09197 

15/09/97 

15/09/97 

m m  

21 

-40 

O 

15/09/98 21 



I 1 1 . m 

2 1 G. E. no. 1 1 29/08/97 1 40 1 8 ,O 1 0,2286 1 6 

I I . . 
11 1 G. E. no. 1 1 29/08/97 1 80 1 33,8 1 0.9144 1 40-5 

Identification 
échantillon 

6 

7 

% rupture 
ductile 

2,s 

Date de 
L'essai 

29/08/97 

Provenance 

G. E. no. 1 

Energie 
(lbvi) 

5,7 

Tempé- 
(0 
21 

Expansion 
latéraie(mm) 

0,2032 

G. E. no, 1 

5 

4 

7 G. E. no, 5 

29/08/97 

G, E. no, 1 

10 

1 

12 

9 

3 

6 G. E, no- 5 

4 G. E, no. 5 

8 G. E. no. 5 

3 G. E. no, 5 

9 G. E, no. 5 

1 G. E, no. 5 

G. E. no. 1 

G. E. no. 1 

G. Ec no. 1 

G- E. no. 1 

G, E, no. 1 

G. E, no, 1 
- 

g 
. no. 5 

60 

29/08/97 

8 G. E. no. 1 

29/08/97 

22-8 

100 

29/08/97 

29/08197 

29/08/97 

29/08/97 

29/08/97 

140 

0,635 

59.5 

29/08/97 -100 mur de manipulation 

-60 

-40 

-80 

20 

27,s 

72,O 
1 1 

Erreur de manipulation 

Erreur de manipulation 

Erreur de nmîpuiation 

Erreur de manipulation 

Erreur de manipulation 

1,27 78 

1,6764 100 



Identification 
échantillon 

1 

4 

5 

1 

2 

6 

3 ' -  

Provenance 

G, E, no. 7 

Go E, no. 7 

G-E.no.7 

G. E, no, 7 

G-E-no.7 

G.E,no,? 

Date de 
l'essai 

16/12/97 

16/12/97 

16/12/97 

16/12/97 

16/12/97 

16/12/97 

Température 
(C) 

40 

100 

21 

160 

80 

Energie 
(lbl"pi) 
25,2 

7-5 

63,3 

%O 

70,O 

48 ,O 

Expansion 
Iat6rale (mm) 

0,508 

0,1016 

1,397 

0,0508 

1,6256 

% m p m  
ductile 

5 

- '  O 

90,5 

O 

100 

1,0922 1 56 





ANNEXE xrr: RÉSULTATS DES ESSAIS DE TÉNACITÉ J~~ 
- ACIER PRÉDÉFoRIMÉ À 2 0 0 ~  - (suite) 

Faciès typique obtenu après un essai J (icicelui de l'éprouvette P. É. no. 4 prélevée de 
la G. E. no- 2) 

Points expérimentaux de la courbe J, 

Identification 
petites éprouvettes 

P. E. no. 4 (G. E. no, 2) 
P. E. no. 1 (G. E. no. 2) 
P. E. no. 3 (G. E. no, 2) 
P- E. no. 2 (G. E. no. 2 )  
P. E. no. 1 (G. E. no. 4) 

Date de L'essai 
(extension 
de fissure) 
16/19/97 
18i10/97 
23/10/97 
27/10/97 
04/11/97 

El'lergie 
surfacique 
(KJIm2) 

Extension 
de la fissure 

Aa (mm) 
609,s 1 163 
282,7 0.5 14 
416,7 
3564  
SL5,l 

1,16 
1 ,OS 
1,53 



ANNEXE XDI: ~ ' I I T L T A T S  DES ESSAIS DE - N A C I ~  K,, - ACIER PREDBPOR~& A 260°C - 

Cowbe exp6timentale associt?e au premier essai K, 






