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INTRODUCTION 

Les turbines hydrauliques représentent le cœur des installations de production hydro-

électriques. La durée de vie des roues  d’eau, composante principale de ces  turbines, est 

directement reliée à leur comportement en fatigue. Ces roues opèrent à des vitesses de l’ordre 

de 100 rpm et subissent des excitations pouvant être de l’ordre de 100Hz. À ces fréquences, 

le nombre de cycles qu’une roue peut subir pendant sa vie utile est de l’ordre de 1011. Ces  

roues sont aujourd’hui fabriquées par soudage de trois parties principales (ceinture, aubes et 

couronne) qui elles, sont normalement des produits de fonderie. Les plus vieilles  roues du 

parc d’Hydro-Québec sont composées de fonte ; l’acier doux coulé a ensuite remplacé la 

fonte dans la fabrication de ces roues : près du 2/3 du parc de roues d’Hydro-Québec est 

aujourd’hui en acier doux. Par la suite l’acier inoxydable martensitique de type CA6NM à 

13% Cr et 4% Ni s’est imposé dans la fabrication des roues de turbines hydrauliques à travers  

le monde et ce depuis maintenant près de 30 ans. Aujourd’hui, seuls deux types d’aciers 

inoxydables martensitiques sont spécifiés dans les devis d’Hydro-Québec : le CA6NM et le 

CB6 (respectivement 13%Cr-4%Ni et 16%Cr-5%Ni). Pour le moment aucun manufacturier 

n’a utilisé le CB6 dans les contrats Hydro-Québec : toutes les nouvelles roues livrées depuis 

le milieu des années 80 ont été faites de CA6NM ou de son équivalent laminé l’acier inox 

AISI 415. 

Ces roues étant aujourd’hui fabriquées et réparées par soudage, un traitement thermique de 

revenu post-soudage est réalisé après leur assemblage afin d'augmenter la ductilité de la 

martensite et afin de réduire les contraintes résiduelles de soudage. Par contre, vu la difficulté 

inhérente à sa réalisation, ce traitement thermique n'est pas effectué lors des réparations en 

place de ces roues. Ceci est vrai autant pour les réparations de fissures causées par la fatigue, 

que pour les réparations des dommages causés par la cavitation ou, plus rarement, pour les 

réparations des dommages causés par l’abrasion et les impacts. 
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C'est donc l'efficacité de ce traitement de revenu qui est au centre de la présente étude. 

L'objectif de cette thèse par article est essentiellement d'étudier l'effet du traitement 

thermique de revenu sur la fatigue des aciers inoxydables 13%Cr-4%Ni.  

Cette relation entre le revenu et le comportement en fatigue n'est pas abordé directement mais  

plutôt en séparant l'effet du revenu en : 

• effet sur les contraintes résiduelles ; 

• effet sur la microstructure.  

  

Ainsi la première partie de l'étude porte spécifiquement sur les contraintes résiduelles 

laissées après soudage et l'efficacité du revenu sur la relaxation de ces contraintes. 

La deuxième partie de l'étude porte spécifiquement sur un des effets du revenu sur la 

microstructure soit l'effet de l'austénite de réversion formée lors du revenu sur la fatigue-

propagation.  

A priori, les contraintes résiduelles induites par le soudage semblent largement étudiées et, 

par conséquent, la présente étude pourrait paraître peu originale. Ceci serait vrai si l’alliage 

au cœur de cette étude ne possédait pas une particularité propre à certains aciers  

martensitiques, soit une basse température de transformation martensitique M s (autour de 

300ºC). Cette transformation de phase à basse température change drastiquement la 

distribution des contraintes résiduelles après soudage par rapport à celle retrouvée dans un 

acier doux, un aluminium ou un acier inoxydable austénitique. 

D’un autre côté, le choix d'étudier spécifiquement l'austénite de réversion découle de son 

instabilité mécanique à température ambiante. Cette instabilité l'amène à se transformer sous 

l'effet de déformation (effet "TRIP") ce qui a pour conséquence d'améliorer substantiellement 

la résilience des 13%Cr-4%Ni [10]. L'absence de revenu lors de réparations ou la réalisation 
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d'un revenu inadéquat lors de la fabrication ont comme première conséquence l'absence 

d'austénite de réversion.  

La présente thèse se propose donc dans un premier temps de quantifier expérimentalement 

les contraintes résiduelles introduites par le procédé de soudage dans les aciers inoxydables  

13%Cr-4%Ni et de vérifier l'effet du revenu sur celles-ci. Ce sujet est couvert dans les deux 

premiers articles publiés dans le cadre de ce projet qui correspondent aux chapitres 3 et 4 de 

cette thèse. Le premier de ces articles pose le problème en reliant contraintes résiduelles et 

microstructure. Le deuxième présente une caractérisation complète des contraintes 

résiduelles avant et après revenu par diffraction de neutrons et par la méthode du contour. 

La dernière partie de la thèse étudie l’effet de l’austénite de réversion formée lors du 

traitement thermique sur le comportement en fatigue-propagation. L'article portant sur ce 

sujet, présenté au chapitre 5, s'attarde à vérifier la présence de l'effet TRIP lors de 

propagation de fissure de fatigue.  

De cette étude des contraintes résiduelles et de l’austénite de réversion dans les aciers inox 

13%Cr-4%Ni découlent des pistes d’amélioration du comportement en fatigue de ces alliages  

et donc par extension des roues de turbines hydrauliques elles-mêmes. 



CHAPITRE 1 

REVUE DE LITTÉRATURE 

Le sujet de la présente étude découle directement de la principale cause de défaillance des  

roues soit la fatigue. Ainsi, l'étude des contraintes résiduelles et du comportement de 

l'austénite formée lors du revenu n'a d'intérêt que parce que ces deux aspects sont 

susceptibles d'influencer le comportement en fatigue des aciers inoxydables utilisés, en 

l’occurrence les 13%Cr-4%Ni.  

Ainsi, la revue de littérature présentée dans ce chapitre ne traitera que de la fatigue afin 

d'introduire les concepts qui sous-tendent toute l'étude. La revue littéraire spécifique aux 

contraintes résiduelles induites par soudage dans  les inox 13%Cr-4%Ni et à l'effet de 

l'austénite de réversion en fatigue est incluse dans les introductions de chacun des articles et 

ne sera pas reprise ici. Cette façon de faire permet de mieux camper le sujet de l'étude dans 

son contexte général et de limiter la répétition entre ce chapitre et les différents articles.  

Ce chapitre présente donc dans un premier temps une revue générale sur le vaste sujet qu’est 

la fatigue. Une courte introduction sur les contraintes résiduelles causées par le soudage fait 

ensuite le lien avec une troisième section présentant les relations entre contraintes résiduelles  

et fatigue qui permet de mieux comprendre l'approche prise dans cette étude.  

1.1 La fatigue 

1.1.1 Généralités 

Schijve [131] présentait il y quelques années une histoire de la fatigue au 20e siècle 

référençant les publications les plus marquantes du siècle passé. D'entrée de jeu il y est 

mentionné que plus de 100000 références sur la fatigue ont été retrouvées (au 20e siècle) par 

Mann [73] par rapport à 100 au 19e siècle. Cette constatation illustre bien l'importance que la 

fatigue, sujet d’étude nouveau au début du siècle, a revêtue pendant les derniers cents ans. 
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Pendant longtemps, le seul outil pour étudier la fatigue était la courbe S-N développée pas 

Wöhler à la fin du 19e siècle. Une approche plus rationnelle faisant appel aux concepts de la 

mécanique de rupture a été introduite dans  les années soixante. Ces deux approches ont 

générée deux philosophies pour traiter la fatigue lors de la conception : 

• l’approche de la durée de vie assurée se basant sur l’amorçage, soit les courbes S-N et     

ε-N ; 

•  l’approche de tolérance au dommage se basant sur la mécanique de rupture. 

C'est cette dernière approche qui sera utilisée pour la présente étude et qui sera détaillée dans  

la section qui suit. Ce choix est dicté par la présence de défauts inhérents au soudage de 

grands ensembles (qui peuvent être traités comme des fissures) et au net avantage que 

représente l’approche de tolérance au dommage qui permet, contrairement à l’approche de 

vie assurée, de relier inspection et calcul de durée de vie restante. 

1.1.2 Mécanique de rupture linéaire élastique 

1.1.2.1 Théorie de Griffith 

Avant de parler de propagation de fissure par fatigue il est important de définir les termes de 

base et de comprendre leur origine. Griffith a développé au début du siècle une théorie basée 

sur l'énergie qui a servi de base à la mécanique de rupture aujourd'hui utilisée dans la 

philosophie de tolérance aux dommages [39]. Griffith proposa que pour qu'une fissure puisse 

se propager dans un matériau élastique, la baisse d'énergie potentielle (due à la perte 

d'énergie élastique emmagasinée et au travail fait par la charge externe) doit être égale à 

l'augmentation d'énergie de surface résultant de la présence d'une fissure. Cette approche, 

basée sur le comportement élastique du matériau peut aussi être étendue aux matériaux 

communs dans lesquels on retrouve aussi une déformation plastique. 
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1.1.2.2 Relation avec l'énergie 

Pour illustrer la théorie de Griffith, prenons une plaque d'épaisseur B comme celle de la 

Figure 1.1. La question fondamentale que Griffith posa est : sous quelle condition une fissure 

propagera-t-elle ? La réponse met en relation l'énergie de déformation relâchée (Ue) et 

l'énergie de création des nouvelles surfaces (Us).  

Les équations de base définissant ces deux termes étant : 

'

22

E
Ba

U e
πσ

=           (1.1) 

Us = 4aBγ                         (1.2) 

dans lesquelles � représente l'énergie de surface spécifique, E’ est le module d'élasticité 

(généralisé aux états de contrainte et de déformation plan) et � est la contrainte appliquée, a

est la longueur de la fissure et B représente l'épaisseur de la plaque (voir Figure 1.1). 

Figure 1.1 Schématisation d’une fissure  
dans une plaque.  

Tirée de Suresh (1998, p.284 [136]) 
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De ces équations de base, on en vient à définir R, le changement d'énergie de surface 

(dUs/dA) par unité d'aire ainsi que G, le changement d'énergie élastique par unité d'aire 

(dUe/dA). 

R = 2γ      (1.3) 

'

2

E
a

G
πσ

=          (1.4) 

À l'équilibre G = 2γ = R. Cette équation définit aussi le Gcritique au-dessus duquel la fissure 

propagera. Il est important de noter que G et Gcritique sont différents en ce sens que G provient 

de la mécanique tandis que Gcritique est une propriété propre du matériau. On réfère à ce taux 

critique de relâchement d'énergie de déformation par GΙ C le Ι référant au mode de 

propagation de fissure en déformation plane (soit lorsque la déformation dans une des trois 

dimensions est nulle).  

Comme on l'a vu, GΙ C est égal à 2γ pour les matériaux élastiques. Pour les matériaux se 

déformant plastiquement on devra ajouter un terme supplémentaire, l'énergie de déformation 

plastique (γp), terme qui est beaucoup plus grand que γ [49] : 

)(2 pICG γγ +=           (1.5) 

Même si la valeur de γp est inconnue, on peut tout de même déterminer GΙ C en mesurant 

expérimentalement le début de la propagation d'une fissure de géométrie connue. 

1.1.2.3 Facteur d’intensité de contrainte et zone plastique

Irwin [50] nota que la contrainte locale près d’une fissure est reliée au produit de la 

contrainte nominale avec la racine carrée de la moitié de la longueur de la fissure.  
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Cette relation définissant le facteur d'intensité de contrainte K peut s’écrire pour une fissure 

élastique dans une plaque infinie : 

aK πσ=          (1.6) 

Le facteur K ne dépend que de la charge appliquée et de la géométrie de la fissure. Notons au 

passage que K est directement relié à G selon : 

'

2

E
KG =          (1.7) 

Le facteur d’intensité de contrainte limite Kc pour lequel une fissure se propagera de façon 

catastrophique (dénoté KΙ C lors que le chargement est en mode I) peut être déterminé 

expérimentalement.  

Irwin [50] dériva l'état de contrainte au voisinage immédiat de la fissure à partir des 

équations de Westergaard [150] pour le mode de sollicitation monotone de traction 

perpendiculaire au plan de la fissure (mode I) : 

�
�
�

�
�
� +=

2
3

sin
2

sin1
2

cos
)2( 5.01

θθθ
π

σ
r

KI    (1.8) 

�
�
�

�
�
� −=

2
3

sin
2

sin1
2

cos
)2( 5.02

θθθ
π

σ
r

KI     (1.9) 

    �
�
�

�
�
�=

2
3cos

2
cos

2
sin

2
cos

)2( 5.03
θθθθ

π
σ

r
KI       (1.10) 

où r et � sont les coordonnées polaires d'un point en avant de la fissure, σ1, σ2 et σ3

représentent les contraintes principales et KI est le facteur d'intensité de contrainte en mode I. 
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En contrainte plane (soit pour un état de contrainte dans lequel la contrainte dans une des  

trois dimensions est nulle), on obtiendra dans le plan de la fissure, soit pour � = 0 :  

5.01 )2( r
KI

π
σ =       (1.11) 

En traction, lorsque la contrainte �1 atteint la limite élastique (�y) du matériau, il y alors 

plastification en fond de fissure telle que : 

5.01 )2( r
KI

y π
σσ ==           (1.12) 

et donc toujours en contrainte plane : 

2

2

2 y

IK
r

πσ
=                     (1.13) 

Pour le cas de la déformation plane on obtient : 

2

2

6 y

IK
r

πσ
=      (1.14) 

Irwin introduisit ainsi le rayon d'une zone plastique en fond de fissure r. Ce concept servira 

de lien essentiel entre la mécanique de rupture et la métallurgie pour expliquer le 

comportement des matériaux en fatigue. En réalité, la forme de la zone plastique est plus 

complexe.  
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Dans leur ouvrage, Bathias et Baïlon [7] avancèrent que le modèle le plus réaliste dans le cas  

du mode I de sollicitation serait celui proposé par Levy et al. [66] selon lequel en 

déformation plane :   

2

2

15,0
y

I
y

K
r

σ
=      (1.15) 

2

2

036,0
y

I
x

K
r

σ
=      (1.16) 

où ry représente la dimension maximale de la zone plastique dans la direction perpendiculaire 

à la fissure et rx représente la dimension maximale de la zone plastique dans  le plan de la 

fissure i.e. en avant de celle-ci; σy est la limite élastique du matériau tandis que KI est le 

facteur d'intensité de contrainte en mode I.  

1.1.3 Propagation de fissure par fatigue  

La propagation est usuellement divisée en trois stades, bien illustrés par la courbe développée 

par Paris et al. [105] reliant la vitesse de propagation de la fissure (da/dN) au facteur de 

concentration de contrainte K (Figure 1.2). La variation du facteur de concentration de 

contrainte ΔK est donné par : 

aYK πσΔ=Δ       (1.17) 

où Y représente un facteur de forme relié à la géométrie et au type de chargement, a

représente la longueur de la fissure tandis que Δσ représente la variation de contrainte      

σmax-σmin. Il est usuel de considérer dans cette approche que la fissure n’est pas active lorsque 

la contrainte est en compression. Donc si σmin est négatif, on considère σmin = 0.  
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Figure 1.2 Courbe de propagation da/dN  
en fonction de ΔΔΔΔK. 

Tirée de Mohanan (1995, p.28 [79]) 

Le premier stade débute lorsque le seuil de propagation, ΔKth est dépassé. Ce seuil représente 

la valeur de ΔK pour laquelle une fissure ne propagera pas. Le deuxième stade est caractérisé 

par une relation linéaire (en représentation graphique log-log) de la vitesse de propagation 

versus ΔK. Cette relation peut être écrite : 

mKC
dN
da

Δ=
          (1.18) 

où da/dN représente la vitesse de fissuration normalement exprimée en mm/cycle, C et m

étant des constantes du matériau. 
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Le troisième stade voit la vitesse de propagation tendre vers l’infini à une certaine valeur de 

ΔK. Cette valeur de ΔK est théoriquement proche de la ténacité du matériau (Kc ou KIc pour 

le mode I de propagation), pour laquelle la fissure se propage de façon brusque.  

Deux singularités de la propagation des fissures se doivent ici d’être abordées : le 

comportement de fissures courtes qui déroge du modèle de propagation proposé par Paris et 

le concept de fermeture de fissure qui permet d’expliquer plusieurs phénomènes reliés à la 

propagation de fissures. 

1.1.4 Comportement des fissures courtes 

Une particularité importante de la propagation des fissures est le comportement des fissures 

courtes qui s’éloigne du modèle de propagation de Paris. Il a en effet été remarqué que pour 

une même valeur de ΔK les petites fissures se propageaient plus rapidement que les longues  

fissures. Les fissures courtes sont aussi capables de croître en deçà du seuil de propagation 

observé pour les fissures longues. La Figure 1.3 présente les comportements possibles des 

fissures courtes en comparaison avec le comportement des fissures longues (ligne pleine). On 

distingue normalement deux types de comportement de fissures courtes : les fissures courtes 

du point de vue microstructural et les fissures courtes du point de vue mécanique. La plupart 

des fissures courtes du point de vue microstructural sont aussi courtes du point de vue 

mécanique, mais l'inverse n'est pas vrai.  
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Figure 1.3 Représentation du comportement des fissures courtes 
sur la courbe da/dN en fonction de ΔΔΔΔK. A et B : comportement de 

fissures courtes d'un point de vue métallurgique. C et D : 
comportement de fissures courtes d'un point de vue mécanique. 

E : comportement usuel d’une fissure longue. 
Tirée de Mohanan (1995, p.29 [79]) 

Lorsque les fissures sont courtes par rapport à la microstructure du matériau dans lequel elles  

évoluent (typiquement la taille de grain), la zone de plasticité associée à cette fissure peut 

être de l'ordre de quelques grains (voire d’un seul).  Ce type de fissure peut propager de façon 

plus rapide puis s'arrêter à cause d’un obstacle (souvent au joint de grain). La vitesse de 

propagation de ce type de fissure est souvent plus rapide que ce qui serait extrapolé par la 

courbe de Paris obtenue à partir de fissures longues. Plusieurs raisons ont été mises de l'avant 

pour expliquer le comportement de ce type de fissures courtes, entre autres : les propriétés 

particulières d'un grain par rapport à l'ensemble [51, 57, 58, 80], les interaction de la fissure 

avec les joints de grains [106, 146, 149], l'orientation favorable des plans de glissement suite 

à l'amorçage [12, 16, 33, 38].  
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Les fissures courtes d’un point de vue mécanique sont, soit celles qui évoluent dans un 

champ de plasticité dû à une entaille,  soit celles dont la zone de plasticité est du même ordre 

de grandeur que leur taille [78]. La Figure 1.4 représente bien la première de ces possibilités. 

Leis [65] a donc proposé comme critère la longueur de la zone de plasticité d'entaille.  Pour le 

premier type (les fissures évoluant dans un champ plastique dû à une entaille voisine), 

l'argument le plus souvent utilisé est que la vitesse élevée de propagation due à la 

discontinuité mécanique (entailles) diminuera au fur et à mesure que la fissure avance 

(lorsque a augmente). En effet le gradient des contraintes est tel que l’effet d’entaille décroit 

rapidement. Lorsque la fissure sort de la zone d'influence de l'entaille, la fissure ne se 

propage que sous l'influence de sa propre plasticité et elle peut, si cette dernière n'est pas 

suffisante, devenir non-propageante. 

Figure 1.4 Fissure courte du point de vue mécanique : la 
zone de plasticité de l'entaille englobe la fissure. 

Adaptée de Mohanan (1995, p.29 [79]) 

Dans le deuxième cas, soit celui des fissures courtes d'un point de vue mécanique pour 

lesquelles la zone plastique en fond de fissure représente une fraction importante de leur 

taille (parfois le ratio rp/a est près de l'unité), deux explications sont fournies par la 

littérature. La première explique les vitesses plus élevées de ces fissures par un 

développement facilité des zones de plasticité en fond de fissure dans le cas des fissures 
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courtes [20, 116].  Dans ce cas, la mécanique de rupture linéaire élastique ne serait plus en 

mesure de bien caractériser l'état de contrainte-déformation en fond de fissure. La deuxième 

explication met en cause le paramètre T (T-stress) composante d'ordre supérieur découlant 

des équations de Westergaard. Ce paramètre peu influent pour les fissures longues prendrait 

pour les fissures courtes beaucoup plus d'importance [68, 136]. Il faudrait introduire ce 

paramètre dans les analyses afin de mieux expliquer les vitesses de propagation retrouvées  

pour ce type de fissure.  

1.1.5 Concept de fermeture des fissures  

Elber [29, 30] fut le premier à constater qu’une fissure pouvait être fermée sous une 

contrainte de tension. Il expliqua ce phénomène par la déformation plastique laissée lors de la 

progression antérieure de la fissure et les contraintes résiduelles qui en résultent. D’autres 

mécanismes de fermeture de fissure ont plus tard été proposés : la fermeture causée par la 

présence de débris de corrosion [104] et la fermeture causée par la rugosité [147].  Ce 

phénomène influe sur les formules de mécanique de rupture en altérant le ΔK. En effet la 

fermeture de fissure implique que les surfaces de la fissure se retouchent alors qu'une 

contrainte est toujours appliquée i.e. que la force n'est pas encore de retour à zéro. Dans le 

cas d'un chargement zéro-tension (ratio σmin,/ σmax = 0), le recollement des surfaces de 

rupture redistribue la contrainte et fait en sorte que la contrainte vue par le matériau en fond 

de fissure revient à zéro plus rapidement que la contrainte appliquée.  

Par définition, ΔK étant relié à σmax -σmin, on constate que, si la fissure se referme pour une 

valeur de σmin plus élevée, ΔK devient plus petit. Une amplitude efficace du facteur 

d’intensité de contrainte est alors défini selon : 

opeff KKK −=Δ max            (1.19 ) 

Kmax est  le facteur d'intensité de contrainte maximale subi par la fissure et Kop ("op"  pour 

"opening") est défini comme le facteur d’intensité de contrainte pour lequel la fissure 
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redevient ouverte. À noter qu’on ne fait généralement pas de différence entre l’ouverture de 

la fissure lors de la montée de la charge et la fermeture de la fissure lors de la décharge, i.e. le 

Kop est équivalent au Kcl ("cl" pour "closure"). Les effets de la fermeture sont plus importants 

à des ratios σmin,/ σmax qui tendent vers 0 car plus le σmin (et donc le Kmin) est élevé plus le 

Kmin se rapproche de la valeur de Kop.  

Le mécanisme de fermeture est maintenant considéré comme le premier responsable de 

plusieurs phénomènes reliés à la propagation des fissures [41] : 

• effet du ratio R (σmin,/ σmax) sur le seuil de propagation et sur le taux de propagation ; 

• effet du vide, de l’air, de l’hydrogène et de l’environnement corrosif ; 

• effet de la microstructure sur la forme du chemin suivi par la fissure ; 

• effet de surcharge et de sous-charge ; 

• accélération du taux de propagation des micro-fissures. 

�
1.1.6 Fatigue des assemblages soudés 

1.1.6.1 Généralités 

La présente étude ayant comme objectif de cerner certains des paramètres importants de la 

fatigue des soudures d’acier inoxydable 13%Cr-4%Ni, il est important de brièvement 

présenter comment ce sujet a évolué au cours  des années. La fatigue des assemblages soudés  

a en effet depuis longtemps été considérée un peu à part. Quelques particularités influençant 

le comportement en fatigue sont associées aux joints soudés : microstructure hétérogène, 

contraintes résiduelles, concentration de contrainte due à la forme du cordon, nombreuses  

discontinuités reliées au procédé (inclusions, porosités, etc.).   

Gurney [42] publia en 1969 un ouvrage traitant uniquement du problème de la fatigue des  

structures soudées. L’arrivée de la mécanique de rupture amena l’auteur à publier une 

deuxième édition en 1979 (malgré tout la majeure partie du livre concerne l’approche des 

courbes S-N). L’idée reçue que la période d’amorçage est, la plupart de temps, inexistante 
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pour les soudures y est présentée. Il est postulé que toute soudure contient une discontinuité 

qui fait office de fissure. La dernière édition du livre de Maddox [70], datant de 1991, 

reprenait le même postulat, mais Lawrence [60-63] a contesté cette généralisation en 

mentionnant entre autres que les soudures légères retrouvées dans le domaine automobile 

possèdent une vie d’amorçage qui ne peut être négligée dans le calcul de la durée de vie. Il 

sépara donc la vie totale (NT) en durée de vie de nucléation (NN), de propagation de fissure 

courte (NP1) et de propagation de fissure longue (NP2) (la transition de fissure courte à fissure 

longue se situant entre 50µm à 100µm). Il est pertinent de garder en tête qu’il existe en effet 

plusieurs procédés de soudage et qu’il est dangereux de parler de fatigue des soudures sans 

faire de distinction. Une étude de Singh et al. [134] a utilisé cette approche pour vérifier 

l'importance du manque de fusion sur la vie en fatigue de soudure en T d'acier inoxydable 

304L faite au TIG. Ils ont en effet trouvé que la vie d'amorçage (i.e. dans ce cas la durée de 

vie avant qu'une fissure de 0,5mm n'apparaisse) pouvait représenter une bonne fraction de la 

vie totale.   

1.1.6.2 Concept de fermeture et fatigue des assemblages soudés 

Verreman utilisait déjà en 1985 le mécanisme de fermeture des fissures pour expliquer le 

comportement des fissures courtes dans les soudures [144]. Hou et Lawrence [44] ont ajouté 

au modèle de plasticité en fond de fissure développé par Newman [81, 82] l'influence d'une 

entaille à partir de laquelle la fissure émanerait. Ce modèle, basé sur les éléments finis,  

permettrait de calculer pour les soudures la fermeture de fissure, donc le ΔKeff. Ce modèle 

tente d'inclure les contraintes résiduelles en superposant les déplacements donnés par le 

modèle aux déplacements des lèvres de la fissure causés par une distribution donnée de 

contraintes résiduelles. Nous le verrons plus tard, ce concept de fermeture est souvent utilisé 

pour expliquer l'effet des contraintes résiduelles de soudage sur la vitesse de propagation des  

fissures dans les soudures. 
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1.1.7 La fatigue-corrosion 

L'effet de l'environnement dans lequel le chargement cyclique a lieu est une variable 

fondamentale qui est souvent oubliée. La synergie entre les phénomènes de corrosion et le 

chargement cyclique amène souvent des vitesses de propagation plus élevées et des durées  

d'amorçage plus courte. Tous comme la fatigue, la fatigue-corrosion est souvent séparée en 

trois stades : amorçage, propagation et propagation brutale. Dans le stade d'amorçage, la 

corrosion par piqûration entre en compétition avec la fatigue-corrosion. Le mode de rupture 

serait gouverné par le plus rapide des deux mécanismes : si la corrosion est plus rapide, 

l’amorçage se fera par formation d'une piqûre. Si la fatigue est plus rapide l'amorçage 

classique aura lieu.  

À l'intérieur du stade de propagation, on sépare aussi le comportement des fissures courtes 

des fissures longues. La différence entre le comportement des fissures courtes et celui des  

fissures longues peut être amplifiée en fatigue-corrosion vu que la cinétique de corrosion 

peut être ralentie dans les fissures longues par rapport aux fissures courtes. Ainsi, si les  

mécanismes prédominants de fatigue-corrosion sont régis par les phénomènes de transport 

d'ions dans l'eau, les fissures courtes pourront propager plus rapidement que les fissures 

longues car elles se situent plus près de la surface, i.e. près de la source d’ions frais.  

Mais revenons ici aux mécanismes de base de la fatigue corrosion, on explique la 

propagation de fissure sous fatigue-corrosion à l'aide de deux mécanismes distincts : la 

dissolution anodique et la fragilisation à l'hydrogène. La dissolution anodique, aussi appelée 

modèle de dissolution/repassivation, lie l'augmentation de la vitesse de propagation observée 

en fatigue-corrosion à la dissolution du métal dont le film protecteur est brisé par le 

chargement. La Figure 1.5 présente le cycle fracture-dissolution-repassivation relié à ce 

phénomène. 
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�
Figure 1.5 Phénomène de dissolution anodique. 

Tirée de Bathias et Baïlon (1997, p.380 [7]) 

La fragilisation à l'hydrogène est reliée à la génération d'hydrogène causée par l’interraction 

entre les nouvelles surfaces créées avec le milieu. Ces surfaces aux propriétés surfaciques 

différentes des surfaces en amont réagiront avec le milieu (par exemple les nouvelles  

surfaces d’acier inoxydable ne sont pas passivées et sont donc beaucoup plus réactives). Un 

fréquent produit de ces réactions chimiques est l’hydrogène. Cet hydrogène entre dans le 

réseau cristallin et diffuse par la suite dans les zones les plus contraintes i.e. en fond de 

fissure où il fragilise les liaisons et facilite la rupture mécanique. Selon le cas, l'étape 

limitante, i.e. l’étape qui contrôlera la cinétique, peut être la production d'hydrogène ou la 

diffusion de l'hydrogène. Il est à noter que l'hydrogène peut aussi déjà être présent dans le 

métal. Il peut en effet s'être introduit lors des procédés de fabrication (soudage, placage, etc).  

La Figure 1.6 présente une schématisation des différents processus reliés à la fragilisation par 

hydrogène.  
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Figure 1.6 Processus liés à la fragilisation à l'hydrogène en 
fatigue-corrosion. 

Adaptée de Pao (1996, [103]) 

Dans un article sur la fatigue-corrosion d'un acier inoxydable biphasé, Makhlouf et al. [72] 

citant les travaux de Magnin et al. [71], mentionnaient que si le Kmax est plus grand que le 

seuil de propagation en corrosion sous contrainte (KISCC), la corrosion jouera un rôle 

important lors de la propagation en fatigue. Sinon, l'environnement n'aura aucune influence 

sur la propagation des fissures. 

Une autre position est présentée par Combrade [23] qui sépara quant à lui la fatigue-

corrosion des aciers inoxydables selon trois types de comportements, présentés à la Figure 

1.7. Deux de ces comportements sont influencés par la corrosion sous contrainte (courbes B 

et  C de la Figure 1.7) et un ne l'est pas (courbe A de la Figure 1.7). Ce dernier comportement 

est d’ailleurs souvent appelé la "vraie" fatigue-corrosion.  



21 

�
Figure 1.7 Propagation de fissures de fatigue-corrosion : les 3 différents types de 

comportement A) "Vraie" fatigue-corrosion B) Corrosion sous contrainte/fatigue  
C) Combinaison de  "vraie" fatigue-corrosion et de corrosion sous 

contraintes/fatigue. 
Tirée de Combrade (1990, p. 400 [23]) 

Une autre observation qui va à l’encontre de la position de Magnin est le fait que les vitesses 

de propagation dans le vide sont plus faibles que dans l'air pour la plupart des matériaux. 

Pour expliquer ceci, il faudrait selon la position de Magnin que la plupart des matériaux 

soient susceptibles à la corrosion sous contrainte dans l’air.  

1.2 Contraintes résiduelles induites par soudage 

Avant de parler de l’influence des contraintes résiduelle sur la fatigue il est important de 

comprendre d’où proviennent ces contraintes. Comme le procédé de soudage est celui qui 

nous intéresse, il est important de rappeler qu’un effort considérable a été effectué par les 

russes au milieu du siècle afin de caractériser et tenter de prédire les distorsions et des 

contraintes résiduelles reliées aux procédés de soudage. Deux volumes traduits témoignent de 

ces travaux : Okerblom [98] et de Vinokurov [145]. Ces  ouvrages contiennent plusieurs 

formules analytiques permettant de calculer les contraintes résiduelles dans divers types de 
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joints. Ils forment la base de la compréhension des mécanismes de formation des contraintes 

résiduelles. Un autre ouvrage de référence important sur le sujet est celui de Masubuchi [76] 

qui résume les travaux faits par le MIT sur le sujet dans les années 60 et 70. Des ouvrages  

complets ont depuis paru sur le sujet [1, 32, 112]. Des normes d'évaluation des défauts dans 

les structures incluent aujourd'hui des formules de calculs des distributions de contraintes 

résiduelles dues au soudage qui permettent de tenir compte de ces contraintes dans les calculs  

visant à prévenir les ruptures catastrophiques [14, 15].  

De façon plus succincte, Nitschke-Pagel et Wohlfart [84] présentèrent les paramètres qui 

contribuent le plus à la génération des contraintes résiduelles. Ils ont souligné deux 

mécanismes prédominants : la contraction encastrée de la zone chaude et l'expansion 

encastrée des phases formées lors du refroidissement. Avec ces deux mécanismes  

élémentaires, toute distribution de contraintes résiduelles pourrait être déterminée si on 

connaît les conditions de refroidissement et les propriétés du matériau. Ils soulignèrent que 

les conditions de bridage du cordon de soudage sont critiques au développement des 

contraintes résiduelles. Ces conditions sont données par le ratio entre les dimensions  de la 

zone chaude par rapport à la zone froide et non pas par les dimensions absolues de la pièce.  

Le premier mécanisme, soit la contraction encastrée de la zone chaude lors du 

refroidissement a fait l'objet de plusieurs recherches autant du côté expérimental que du côté 

de la modélisation. Aujourd'hui des outils de simulation par éléments finis modernes  

permettent de calculer les contraintes résiduelles résultant du procédé de soudage en 

modélisant le procédé de soudage lui-même. Le présent rapport ne couvrira pas les aspects de 

modélisation des contraintes résiduelles dues au soudage, cet aspect représente un champ 

d'étude complet en lui-même.  

Il est par contre pertinent de présenter la distribution usuelle attendue dans une soudure bout-

à-bout en acier doux. Ce type de distribution est aussi retrouvé dans les alliages ne présentant 

pas de transformation de phase lors du refroidissement tels que les alumimiums et les aciers  
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inoxydables auténitiques. Cette distribution schématisée à la Figure 1.8 peut-être paramétrée 

selon  [141] : 
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où �x représente la contrainte longitudinale, �m la contrainte résiduelle de tension 

longitudinale maximale retrouvée dans l'assemblage, y la distance latérale à partir du centre 

de la soudure et f est la demi-largeur de la zone de tension résiduelle. 
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Figure 1.8 Distribution type des contraintes résiduelles 
longitudinales dans les aciers doux et dans les alliages ne 

présentant pas de transformation de phase au refroidissement. 

Le deuxième mécanisme identifié par Nitschke-Pagel et Wohlfart, soit l’expansion encastrée  

des phases formées lors du refroidissement, est particulièrement important dans le cas des 

aciers inoxydables martensitiques de type 13%Cr-4%Ni. Ce phénomène a suscité beaucoup 

d'intérêt pour la conception de fils de soudage laissant la soudure en compression résiduelle.  

M artinez et Liu [74, 75] ont montré, lors d'étude sur des aciers inoxydables contenant 10% à 

12 % chrome et des pourcentages de nickel et de manganèse, qu'une température de début de 

transformation martensitique (M s) inférieure à 450ºC se traduisait par des contraintes 
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résiduelles de compression dans la soudure. I ls ont de plus montré qu'il existe une relation 

directe entre la température du M s et l'amplitude des contraintes résiduelles de compression. 

Plusieurs auteurs ont tenté de concevoir des fils de soudage à basse température de 

transformation, surtout pour le soudage des aciers doux à haute limite élastique. Quelques-

uns de ces f ils ont des compositions chimiques similaires au 410NiM o mais avec un contenu 

de nickel supérieur et un contenu de chrome légèrement inférieur [35, 93, 132, 148, 157]. 

L'importance de ce phénomène sur la distribution des contraintes résiduelles induites lors du 

soudage des aciers inoxydables 13%Cr-4%Ni n'a jamais été caractérisée.  

1.3 Effet des contraintes résiduelles sur la fatigue 

1.3.1 Généralités 

Les premiers travaux tentant de vérif ier si les  contraintes résiduelles avaient une influence 

sur la vie en fatigue étaient pour la plupart des études comparant la durée de vie en fatigue de 

soudures ayant subies un recuit de relaxation à des soudures telles que soudées sous des 

contraintes alternées avec R = 0 [121, 135, 151, 152] et R = -1 [55, 139]. Certains travaux 

voyaient des augmentations de la résistance en fatigue après recuit, d’autres non. Une analyse 

simple superposant les contraintes résiduelles aux contraintes a été proposée par Gurney pour 

expliquer ces effets [42]. De cette analyse, il est ressorti que les contraintes alternées de 

compression, normalement non-dommageables pour la vie en fatigue, le deviennent 

lorsqu’on leur superpose les contraintes résiduelles. Il en découla aussi que le design des  

soudures pour la fatigue devrait prendre en compte l’amplitude crête-à-crête de la contrainte 

alternée et non pas le ratio R.  Elle expliqua aussi le fait que la vie en fatigue peut être 

améliorée par relaxation des contraintes résiduelles de tension lorsqu’une partie du cycle des  

contraintes est en compression. 

Plusieurs études ont étudié l’effet du grenaillage ("shot-peening") sur la fatigue. Ce procédé 

induit des contraintes résiduelles de compression à la surface du métal traité. Il est 

normalement admis que ce traitement augmente le nombre de cycles avant amorcage, sauf 

dans certains cas de fatigue-corrosion où la piqûration à des micro-entailles serait 
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responsable d’un amorçage hâtif [69]. M ême dans ce cas, la durée de vie totale reste plus 

longue pour les échantillons grenaillés grâce à un effet du champ de contrainte en 

compression. 

Löhe [69] montra l’ importance de prendre en compte la relaxation cyclique des contraintes 

résiduelles qui peut entrainer une redistribution de ces dernières. En effet, dans les aciers à 

faible résistance, une relaxation importante des contraintes résiduelles a lieu due à la 

déformation plastique cyclique. Par contre, pour les aciers à moyenne et haute résistance, 

l’amorçage et la propagation sont fortement influencées par les contraintes résiduelles, celles-

ci demeurant stables lors des chargements cycliques. Ceci est évidemment relié à la plasticité 

cyclique limitée des aciers trempés testés dans les études citées par Löhe qui, faute de 

relaxation par déformation plastique locale, conservent un maximum de contraintes 

résiduelles. Un aspect intéressant des conclusions de cet auteur est que les procédés induisant 

des contraintes résiduelles par déformation plastique, tels le grenaillage et le martelage,  

produisent aussi un écrouissage important qui améliore la résistance du matériau et du même 

coup réduit la relaxation des contraintes résiduelles lors du cyclage. 

Landgraf et al. [56] avaient déjà souligné en 1988 que c'est la limite d'élasticité cyclique qui 

contrôle le phénomène de relaxation des contraintes résiduelles en fatigue.  Ils soulignaient 

d'ailleurs que pour observer un effet des contraintes résiduelles sur la fatigue,  le matériau doit 

posséder des limites élastiques monotoniques et cycliques élevées afin de minimiser la 

relaxation des contraintes lors du chargement cyclique.  

1.3.2 Effet des contraintes résiduelles sur la propagation des fissures     

1.3.2.1 Généralités 

M asubuchi [76] constatait, dans son ouvrage de 1980, que la plupart des programmes  

expérimentaux étudiant l'influence des contraintes résiduelles sur la fatigue des métaux 

étaient effectués sur la base des courbes S-N avec des échantillons traités thermiquement vs 
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tel que soudé et qu'il était très difficile de séparer les différents effets de ces traitements, i.e.,  

les effets de changements microstructuraux, de concentration de contraintes due à la 

géométrie, de contraintes résiduelles, etc.  

Depuis la parution de cet ouvrage,  quelques études ont porté sur l'étude de la propagation de 

fissures dans des champs de contraintes résiduelles. Notamment les travaux des japonais 

Ohta et al. [85-92, 94-96, 128] qui présentent un intérêt capital. Depuis le début des années 

80, ils ont étudié le comportement en propagation de f issures dans les soudures. Une revue de 

leur travaux publiée en 1997 [92] présenta leurs principales conclusions. Ainsi, il appert 

selon leurs études, qu'une même courbe de propagation est obtenue pour des soudures 

réalisées en utilisant une large gamme de procédés et testées sous différentes sollicitations. 

Cette gamme est très large puisqu’elle couvre différents types d'acier (deux aciers perlitiques-

feritiques, deux martensitiques et un acier inoxydable austénitique 304), différents procédés 

de soudage (SAW, GM AW, SM AW), plusieurs apports de chaleur et plusieurs ratios R (0.5, 

0, -1). Leur conclusion principale est que le phénomène critique contrôlant la propagation des 

fissures dans les soudures serait les contraintes résiduelles de tension.  

1.3.2.2 ΔΔΔΔKeff

Ces mêmes travaux ont par contre démontré qu’il existe une différence marquée au niveau du 

seuil de propagation après traitement thermique des soudures. La Figure 1.9 présente une des  

multiples courbes de Paris présentées dans la revue de Ohta et al. qui montre cette différence 

marquée. Encore ici, le fait que les contraintes résiduelles annulent la fermeture de f issures 

expliquerait l' insensibilité au ratio R. En effet, à des ratios R faibles dans un échantillon sans  

contrainte résiduelle, le ΔK est abaissé à ΔKeff vu la fermeture de la fissure. Dans un 

échantillon contenant des contraintes résiduelles de tension aux abords de la f issure, le ΔK

reste inchangé car le mécanisme de fermeture n'a pas lieu vu la tension environnante qui 

empêche la fissure de se refermer. On obtient ainsi des vitesses de propagation plus élevées 

lorsqu'il y  a présence de contraintes résiduelles de tension.  
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Figure 1.9 Effet du traitement thermique de 
relaxation sur la vitesse de propagation de 

fissure d'un acier doux. 
Tirée de Ohta et al. (1997, p. 116 [92]) 

Ceci est par contre moins vrai à ratio R élevé, tout simplement parce qu'à des ratios élevés, la 

fermeture n'a jamais lieu. Le ΔK reste alors le même avec ou sans contraintes résiduelles. Ils  

ont de plus trouvé que les essais à amplitude variable donnaient les mêmes résultats que ceux 

à amplitude constante, ce qui est conséquent avec les résultats obtenus à R différents.   

1.3.2.3 Relaxation due à la propagation 

Trufyakov et al. [140] ont étudié le comportement des contraintes résiduelles pendant la 

progression d'une f issure dans un échantillon d'acier à haute résistance.  Ils ont trouvé que les  

contraintes en aval de la fissure diminuent au fur et à mesure que la fissure croît. Ce profil de 

contrainte se redistribue de telle façon que la fissure évolue toujours dans une zone de 

tension résiduelle en avant d'elle : elle ne passe jamais dans la zone de compression 

résiduelle.  
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De cette observation, ces auteurs ont dérivé une correction du R qui prend en compte un 

facteur Kr relié à la présence de contraintes résiduelles.  
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Ce facteur Kr est lui-même fonction du champ de contraintes résiduelles stabilisé σs tb
ry (x)

normal au plan de propagation.   

1.3.2.4 Superposition linéaire des contraintes 

Il est possible de tenir compte des contraintes résiduelles en les introduisant directement dans 

les calculs de propagation de fissure. Il existe pour ce faire au moins deux approches [83] :  

• La superposition linéaire des contraintes. 

• La modélisation explicite de la propagation de la fissure dans le cadre d'une analyse non-

linéaire dans laquelle sont modélisés les procédés induisant les contraintes résiduelles. 

Bueckner [17] et Tada [137] ont démontré que, pour un comportement linéaire élastique, le 

facteur d'intensité de contrainte résultant d'une force appliquée quelconque peut être calculé à 

l'aide de la distribution des contraintes dans le corps non fissuré. Tada et Paris [36] ont ainsi 

développé une formule permettant de décrire le facteur d’intensité de contrainte d’une fissure 

dans un champ de contraintes résiduelles. Cette formule découle d’une fonction de 

distribution des contraintes résiduelles le long du joint soudé. En superposant la fonction de 

distribution des contraintes résiduelles et la fonction décrivant la contrainte autour d’une 

fissure, ils proposent une fonction du facteur d'intensité de contraintes dans un champ de 

contraintes résiduelles. Le facteur d'intensité de contraintes résultant est corrigé par un 

facteur F, fonction de la longueur de fissure a et de la distance c entre le milieu de la soudure 

et le début de la zone où les contraintes résiduelles deviennent en compression.  
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Pour une fissure se retrouvant dans une plaque infinie, K devient : 
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La même logique a été utilisée par Newman [83] pour développer une fonction de Green 

pour les échantillons  CT standardisés. Le TWI  a aussi utilisé cette méthode pour déterminer 

des fonctions décrivant la distribution de contraintes résiduelles ainsi que des facteur 

d’intensité de contrainte pour des fissures dans des champs de contraintes résiduelles [28, 

64].  

La deuxième approche, bien que plus complexe, est déjà introduite dans certains standards. 

Ainsi la procédure R6 pour évaluer les défauts dans les structures [14] prévoit l'utilisation de 

la modélisation non-linéaire pour calculer numériquement les profils de contraintes résiduelle 

causés par le soudage. Ces profils de contraintes peuvent ensuite être introduits dans les 

calculs de de facteur d'intensité de contrainte dans les modèles d'éléments finis.  

1.3.3 Approche unifiée 

Une nouvelle approche unifiée introduite par Vasudevan et Sadananda [122-127, 142, 143] 

considère autant le Kmax que le ΔK  comme force motrice de la propagation des fissures. Afin 

d’unifier tout le processus de dommage (de l’amorçage à la rupture), ils font appel à un 

troisième paramètre : les contraintes internes. Celles-ci interviennent en modifiant la valeur 

de Kmax. Ces contraintes internes peuvent être causées par différents phénomènes : 
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empilement de dislocations, microporosités et microinclusions, concentrations de contrainte 

dues aux entailles, transformations de phases, écrouissage, martelage, usinage, soudage, etc.  

Ces contraintes internes ne sont ni plus ni moins que des contraintes résiduelles de type 

macroscopiques ou microscopiques selon leur champ d'interaction.  

Cette approche sous-tend que le comportement fondamental du matériau est représenté par la 

courbe de propagation pour les longues fissures. Les auteurs ont affirmé que la plasticité en 

amont de la fissure ne peut causer de fermeture de fissure et que les autres mécanismes de 

fermeture de fissure ne peuvent contribuer de façon sérieuse à la propagation [124]. Les deux 

paramètres (Kmax et ΔK) seraient selon eux suffisants pour expliquer le comportement du 

matériau en fatigue. Ils ont ainsi défini deux seuils de propagation : le seuil classique, relié au 

ΔK (ΔKth*) et un autre relié à la valeur maximale de K (Kmax*).  

En utilisant ces deux paramètres et en tenant compte des contraintes internes, les auteurs sont 

parvenu à expliquer le comportement des fissures courtes, les effets de surcharge et de sous-

charge. Les effets du milieu sont aussi incorporés à travers leur influence sur le paramètre 

Kmax.

1.3.4 Effet des contraintes résiduelles sur la fatigue-corrosion 

Okido et al.  [99] ont vérifié l’effet des contraintes de compression induites par le grenaillage 

aux billes ("shot-peening") sur la corrosion sous contrainte de l’acier inoxydable 304. Une 

nette amélioration a été trouvée par les auteurs dans le cas des échantillons meulés puis 

grenaillés par rapport à ceux simplement meulés. L’amélioration est expliquée par le fait que 

l’oxyde de surface n’est pas rompu par la charge appliquée dans les échantillons grenaillés du 

fait qu’une forte contrainte de compression est présente en surface. 

Prabhugaunkar et al. [108] ont aussi étudié l'effet du grenaillage aux billes sur la corrosion 

sous contrainte et sur la fatigue-corrosion d’un acier martensitique à 12%Cr (la composition 

exacte n'est pas spécifiée) dans une solution aqueuse de 3,5%. L'amélioration notable des  
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échantillons grenaillés s'expliquerait par le temps nécessaire à une piqûre pour sortir de la 

zone de contraintes résiduelles de compression. Aucune fissure de corrosion sous contrainte 

ne se formerait avant que cette zone de compression ne soit traversée. L'auteur expliqua des  

résultats divergents par le fait que les billes utilisées pour l’étude étaient alors de dimension 

plus faible et que la profondeur de la zone en compression était moindre.  

La relation entre les contraintes résiduelles de soudage et la fatigue-corrosion ne semble pas 

avoir fait l'objet d'étude en tant que tel. Par contre, comme il a déjà été mentionné, Ohta et al.  

[87] ont fait des essais de propagation dans l'eau de mer synthétique sur un acier à haute 

résistance. Leurs résultats montraient une diminution de moitié du seuil de propagation et une 

insensibilité au ratio R. Cette insensibilité serait liée à l'absence de fermeture elle-même 

reliée à la présence de contraintes résiduelles de tension.  

1.4 Conclusion 

Le comportement en fatigue de grands ensembles tels les roues de turbines hydrauliques  

résulte des effets croisés des propriétés intrinsèques du matériau modifiées par les divers  

procédés de fabrication et de l’environnement. Les contraintes résiduelles induites par les 

procédés de fabrication, plus particulièrement par le soudage dans le cas des roues de 

turbines, représentent une des modifications amenées par les procédés de fabrication qui 

affecte le plus le comportement en fatigue. Une quantité impressionnante de littérature existe 

sur l’influence des contraintes résiduelles en fatigue. I l serait difficile de réaliser une revue 

exhaustive de tout ce qui a été publié à ce sujet : cette section se veut une synthèse des 

aspects les plus importants de cette problématique.  

La fatigue n’est pas un sujet nouveau, mais de plus en plus d’efforts sont dirigés vers la 

prédiction de la vie utile ainsi que le calcul de la vie résiduelle de pièces et de structures 

entières. Pour ce faire, différentes approches existent afin de traiter la fatigue. L’approche 

globale basée sur les courbes S-N et sur le calcul des contraintes nominales cède de plus en 

plus le pas aux approches locales basées sur le calcul de l’état de contrainte et de déformation 

local. La modélisation par éléments finis contribue beaucoup à ce changement de philosophie 
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en facilitant l’identification des zones à risque. Il est alors possible de séparer la vie passée en 

initiation de fissure de celle passée en propagation de fissure. Ceci permet de pouvoir 

calculer la vie résiduelle d’une pièce ou d’une structure déjà fissurée. Il est aussi possible 

avec ces méthodes locales d’isoler l’effet des différents paramètres sur la vie en fatigue et 

ainsi d’améliorer la compréhension des phénomènes en cause. C’est seulement après avoir 

compris l’importance relative de chacun des paramètres influant sur la fatigue qu’il est 

réellement possible de concentrer les efforts visant à améliorer la vie en fatigue d’une pièce 

ou d’une structure.  

C’est précisément le but de la présente étude qui porte sur deux de ces paramètres : les  

contraintes résiduelles et la transformation de l’austénite lors de la propagation de fissure. 

L’effet des contraintes résiduelles pouvant être introduit dans les modèles mécaniques sur 

une base phénoménologique, l’étude s’est donc attardée à quantifier et caractériser l’état de 

contraintes résiduelles particulier des soudures homogènes d’acier inoxydables 13%Cr-

4%Ni. Comme il a déjà été mentionné, le choix d’étudier la transformation de l’austénite de 

réversion est relié à son caractère inusité qui nous amène à questionner l’importance ce de 

phénomène dans les aciers de roues de turbines dans une optique de fabrication et de 

réparation.  
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Résumé 

Les objectifs de la présente étude sont la caractérisation expérimentale de la distribution des 

contraintes résiduelles et la caractérisation des changements microstructuraux induits par 

l’opération de soudage des aciers inoxydables 13Cr-4Ni utilisés pour la fabrication des roues  

de turbines hydrauliques. La caractérisation de la distribution des contraintes résiduelles 

d’une soudure d’acier inoxydable 410NiM o (UNS W41036) déposée sur de l’acier 

inoxydable laminé de type UNS S41500 a été effectuée en utilisant la méthode du perçage, la 

diffraction des rayons-X et la méthode du contour. Les résultats de ces  mesures ont été 

comparés avec la microstructure retrouvée dans la zone thermiquement affectée (ZTA) afin 

d’évaluer leur sévérité. Transversalement à la soudure, un état de compression a été mesuré 

dans la soudure et dans la ZTA. Longitudinalement, un état de compression a été mesuré 

alors qu’un état de contrainte de tension a été mesuré près de la ZTA. La méthode du contour 

a permis de constater que malgré qu’un état de compression existe dans le dernier cordon de 

soudage, un état de tension sévère existe dans le reste de la soudure ainsi que sous la soudure. 

La superposition de la distribution des contraintes résiduelles et des résultats de 

caractérisation microstructurale montre que la susceptibilité à la fissuration dans les soudures  

multipasses d’acier inox 13Cr-4Ni est plus élevée dans  la soudure que dans la ZTA. Cette 

étude montre aussi que le traitement thermique après soudage est très efficace pour diminuer 

les contraintes résiduelles ainsi que pour abaisser la dureté de la soudure. 
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Abstract 

The objectives of the present study were to characterize the distribution of residual stress and 

the microstructure changes induced by welding in the heat-affected zone (HAZ) of 13%Cr-

4%Ni used in hydraulic turbine fabrication to deduce best practices. To characterize residual 

stress after welding, hole-drilling, X-ray diffraction (XRD) and the contour method were 

used on a FCAW 6 passes UNS W41036 (410NiM o) weld deposited on UNS S41500 

(13%Cr-4%Ni) stainless steel; the results were put side to side with the weld microstructure 

and hardness to assess their criticality. Transverse compression was found in and around the 

last bead of the weld by XRD and hole-drilling. Longitudinal compression stress was found 

in and around the last bead while longitudinal tension was found near the low-temperature 

HAZ. The contour method showed that despite high compression in the last bead, high 

longitudinal tension exists in the rest of the weld and just below the weld. The superposition 

of both residual stress distribution and results from microstructural characterization shows 

that in multipass welding of 13%Cr-4%Ni martensitic stainless steel, cracking susceptibility 

is higher in the weld than in the HAZ, let it be fatigue cracking, environment-assisted 

cracking or cold cracking during welding. Post weld heat treatment proved to be very 

efficient in lowering residual tension found in the first bead and in lowering the hardness of 

the weld. These results underline the importance of following proper procedures when 

welding these steels; this being even more true when the assembly is loaded in fatigue.  

2.1 Introduction 

One of the applications of 13%Cr-4%Ni martensitic stainless steel is the manufacturing of 

hydraulic turbine runners. As these components are cyclically loaded in the high cycle 

regime, their fatigue behaviour is of paramount importance. To adequately qualify the service 

life of these components one has to take into account the residual stress resulting from the 

manufacturing processes. Recommended residual stress distributions exist in some standards 

(e.g.  [14]). These standardized distributions are mostly based on parametric formulas derived 

from experimental data made on ferritic or austenitic steels. When it comes to martensitic 

steels, the volumetric change encountered during the phase transformation from austenite to 

martensite makes it more difficult to standardize the residual stress distributions, the 
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importance of this effect depending on the transformation temperature which is itself 

determined by the steel composition and the weld cycle (cooling rate, peak temperature). 

The austenite to martensite transformation range of the 13%Cr-4%Ni martensitic stainless 

steels used for hydraulic turbine fabrication is: M s ~ 300°C to Mf ~ 90°C [24]. This low 

transformation temperature makes the volumetric expansion and transformation plasticity 

capital parameters in the development of stresses during welding. Only few residual stress 

studies have been made on these particular steels. Some have measured the residual stresses 

of a 410 weld by hole-drilling [100] but never in or near the weld: the nearest measurement 

was made at 15 mm of the weld toe. Others have found compressive stress in the weld of a 

13Cr supermartensitic stainless steel but only few measurements were done (only 3 

positions) [40].   

The objective of this study is to better characterize the residual stress distribution caused by 

autogenous welding of these steels and to superpose this distribution to microstructural 

characterization to be able to draw a more precise portrait of the cracking sensitivity of the 

weld assembly (fatigue cracking, cold cracking and environment-assisted cracking).  This 

article first presents the microstructural characterization of a 6 passes FCAW weld of 

410NiM o made on an AISI 415 martensitic stainless steel plate. M icrohardness profiles and 

micrographs of the weld and heat-affected zone are presented. The results of XRD, hole-

drilling and contour method residual stress measurements made in the as-welded condition 

are then presented. Some hole-drilling measurements of residual stresses were made after 

standard post-weld heat treatment to quantify the stress relaxation in the weldment. A 

discussion follows on the implication of the distribution of the measured residual stress in 

relation with the observed microstructure. 
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2.2 Experimental approach 

2.2.1 Material, welding procedure and heat treatment 

The material under investigation is a martensitic stainless steel 13%Cr-4%Ni, UNS S41500, 

ASTM  A240 [5], hot rolled and heat treated (alloy EC125 from G.O. Carlson Inc.). The 

microstructure is mostly martensitic but can contain up to 5% vol. delta ferrite and up to 30% 

vol. retained austenite depending on the heat treatment [11]. Precipitates of Cr2(C,N), Cr23C6

can also be found. Delta ferrite was not measured in this study but retained austenite 

measurements were performed using X-ray diffraction. The compositions of the base metal 

and of the weldment are presented in Table 2.1. These compositions were determined by 

optical emission spectroscopy, inert gas fusion (for O and N) and high temperature 

combustion (for C and S). Note that the weld composition was determined on the actual 

weldment i.e. with dilution. 

Table 2.1 Chemical composition of the 
base metal and the weldment 

Base metal Weldment 
C 0.017% 0.02% 
Mn 0.8% 0.4% 
Cr 12.0% 12.4% 
Ni 4.2% 3.9% 
Mo 0.58% 0.52% 
Si 0.47% 0.35% 
Cu 0.17% 0.05% 
V 0.02% 0.02% 
P 150ppm 100ppm 
S 10ppm 50ppm 
Ti n.d. 0.025% 
N 134ppm 690ppm 
O 45ppm 630ppm 

A 6 passes 410NiM o FCAW weld was performed in a rectangular groove of 40 mm x 300 

mm x 4 mm, made on a 255 mm x 455 mm x 54 mm plate (Figure 2.1). The resulting 

weldment was 50 mm wide by 310 mm long; a macrograph of the weld section is presented 

in Figure 2.2. This kind of preparation was used to reproduce a refurbishment by weld 
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surfacing. A preheating of 80°C was applied before the first bead and an interpass 

temperature of 120°C was maintained afterward i.e. each subsequent bead was made after the 

temperature of the weld had dropped to 120°C. Table 2.2 presents the welding parameters. 

Figure 2.1 Schematic showing the zones where the hole-drilling 
and X-ray diffraction measurements were taken. 

Table 2.2 Welding parameters used in this study 

Process Wire diameter Voltage Current Speed 

FCAW 1.2mm 26.8 V 288 A 7 mm/s 

Hole-drilling and X-ray diffraction measurements were made after welding. Afterward, the 

plate was cut in two by electrical discharge machining (EDM ) for the contour method 

measurement. Heat treatment was made on one of these half-plates after the contour 

profiling. The heat treatment consisted in a tempering at 620ºC during 4 hours followed by 

air cooling as prescribed by ASTM  A480 [6]. Four hole-drilling measurements were made 

after heat treatment. 
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2.2 Microstructural characterization and microhardness profiles 

The microstructure of the weld, HAZ and base metal were observed after etching with 

M arble’s reagent. M icrohardness profiles were taken in the weld and HAZ zone with a 

Struers Duramin 20, using the Vickers scale with a load of 100g. Readings were taken at 

each 100 µm before and after heat treatment. 

2.3 Residual stress measurements 

A RS-200 apparatus from Vishay M easurement Group was used to perform the hole-drilling 

measurements. High-speed drilling with an inverted cone tungsten carbide drill was used. 

Incremental drilling with steps of 0.254 mm was used with an additional step at the first 

0.127 mm. Both the integral analysis developed by Schajer [129, 130] and the uniform stress 

method described in ASTM  E837 [3] were used to analyse the results.  

X-ray diffraction measurements were made using 211 diffraction peaks of the martensite, 

measured using Cr-K� radiation with a wavelength of 2.291 Å. 

The contour method was also used to quantify the residual stresses at the core of the plate. 

This destructive method developed by Prime [109] allows one to have a complete pattern of 

the perpendicular residual stresses on an entire plane. The cutting was made with an EDM 

with a 250 µm wire. The displacement on the cut surfaces were measured with a non contact 

profilometer using white light chromatic aberration with a sampling step of 150 µm. The 

measured surfaces were then filtered using splines on a 3.5 mm radius. The filtered surface 

was then reparametrized on a grid of 0.8 mm corresponding to the nodes of a finite element 

(FE) model made on ANSYS. The surface representing a matrix of displacements is then 

applied on the corresponding nodes of the FE model. The calculated elastic stress resulting 

from the application of the displacement matrix represents the residual stress normal to the 

cut. A Young’s modulus of 200 GPa was used for the FE calculation. 
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2.3 Results 

2.3.1 Microstructural characterization 

The microstructure of the weld consists of martensite and a little ferrite formed at high 

temperature that did not transform to austenite on cooling. A very small amount of retained 

austenite (2%) was measured in the as-welded joint, but this austenite is not visible by optical 

microscopy. The percentage of retained austenite measured in the base metal was 11%. This 

retained austenite is the result of the heat treatment of the base plate seen before welding 

during which a small amount of martensite transforms to stable austenite [37]. The formation 

of austenite during heat treatment has been confirmed on the steel we used in this study by 

Robichaud [118]. Figure 2.2 presents a macrograph of the weld while Figure 2.4 and Figure 

2.5 present the micrographs of the weld zone.  

Figure 2.2 Macrograph of the weld. 

As described by Carrouge [19], the heat-affected zone (HAZ) contains five zones 

corresponding to the different heat flow histories seen by the HAZ and the corresponding 

phase transformation as illustrated by the phase diagram in Figure 2.3. 

• zone 1: partially melted zone; 

• zone 2: zone in which complete transformation to �-ferrite on heating occurs with 

significant grain growth; 
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• zone 3: zone in which austenite partially transforms to �-ferrite on heating;  

• zone 4: zone in which martensite completely transforms to austenite on heating; 

• zone 5: zone in which martensite partially transforms to austenite on heating. 

HAZ zone 4 can furthermore be divided in three sub-zones: 

• zone 4A: zone with recrystallization, possibly grain growth and carbide dissolution; 

• zone 4B: zone with partial recrystallization and carbide dissolution; 

• zone 4C: zone without any significant carbide dissolution.  

HAZ zone 5 can also be divided in two sub-zones: 

• zone 5A: zone in which the austenite formed on heating transforms back into virgin 

martensite; 

• zone 5B: zone in which the austenite formed on heating remains stable on cooling, thus 

lowering the hardness slightly.  
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HAZ1

HAZ3

HAZ4

HAZ5

HAZ2

Figure 2.3 Phase diagram showing the phases domain and their 
corresponding HAZ (taken from Folkhard [34]). 

Figure 2.4 Micrograph of the different HAZ. 
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a) Weld metal (last bead) b) HAZ2 

c) HAZ3 d) HAZ 4A 

e) HAZ 4B f) HAZ 4C

g) Base metal 

Figure 2.5 Microstructure of the weld, HAZ and base metal (as-welded condition). 

δ-ferrite

δ-ferrite

Dual-phase 
zone 
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For the steel used in this study we know from a previous study [118] that the austenite 

formed above 630°C during a 1 hour heat treatment transforms back in martensite on cooling 

while austenite formed between 580°C and 630°C remained as such at room temperature, 

because of nickel enrichment. The transition from zone 5A to 5B corresponds to this 

phenomenon; the temperature being higher since time spent at these temperatures is much 

shorter in welding. 

The melted zone has been recognized by the presence of small inclusions or small porosities. 

Evidence of �-ferrite in the weld can be seen in Figure 2.5a; in this figure, �-ferrite can be 

seen nestled between prior Widmanstätten austenite lathes. The partially melted zone 

(HAZ1) could not be observed. The coarse-grained zone in which the transformation to �-

ferrite is complete (HAZ2) is presented in Figure 2.5b. The dual phase zone (HAZ3) where 

stringers of �-ferrite remain around small austenite grain (Figure 2.5c) is easy to distinguish 

even if very narrow (around 100µm). The different sub-zones of HAZ4 are easily separated 

by their brightness on Figure 2.4. The frontier between HAZ4 and HAZ 5 has been 

determined by the microhardness measurements while the separation between HAZ5A and 

HAZ5B is recognizable by the faint difference in tint and the sudden rise in hardness. HAZ5 

is not presented in Figure 2.5 because there is no visible difference between the base metal 

micrograph (Figure 2.5g) and both HAZ5A and HAZ5B micrographs.   

2.4 Microhardness profiles 

M icrohardness readings were taken across the whole weld. The 400 hardness readings taken 

in the 6 beads had a high dispersion, probably due to the presence of ferrite stringers. The 

mean hardness was 362 HV0.1 with a maximum single reading of 394 HV0.1. Figure 2.6 

presents the readings taken in the HAZ of the last bead. As it can be seen, the dispersion is 

high with readings in HAZ2 to HAZ4 mostly contained between 350 and 380 HV0.1. The 

hardness drops in HAZ5 where transformation to austenite is not completed during heating 

so that tempered and virgin martensite coexist in HAZ5A, along with some retained 

austenite. As pointed out before, the somewhat lower hardness in HAZ5B compared to base 
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metal is most probably due to some decomposition of base metal martensite in stable 

austenite on heating.  

Figure 2.6 Microhardness profiles in the last bead and the adjacent HAZ. 

This microhardness profile is quite different from the one presented by Enerhaug et al. [31]: a 

much smaller HAZ 3 was found, no significant drop in hardness and a higher hardness in all 

HAZ zones were measured. The smaller HAZ3 can be explained by the higher molybdenum 

content of the alloy studied by Enerhaug et al. which shrinks the � loop and expand the � -  �

zone so that the �-ferrite formed has less time to transforms in austenite upon cooling. The 

higher hardness of the rest of the HAZ is most probably due to the higher carbon and 

nitrogen content of the steel used in the present study. 

Hardness readings taken after post-weld heat treatment showed that heat treatment lowers the 

hardness of the weld to a mean value of 316 HV0.1 with a highest single reading of 342 

HV0.1. The highest reading in the HAZ is 347 HV0.1 taken in the HAZ4. 
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2.5 Residual stress measurements 

To quantify residual stress, three methods were used:  

• the hole-drilling method was used to evaluate the near-surface stresses in the HAZ and 

the last bead in x and y directions; 

• the X-ray diffraction technique was used essentially to validate the hole-drilling 

measurements; 

• the contour method was used to measure the core stresses in the longitudinal (x) direction 

only. 

2.5.1 Hole-drilling and X-ray diffraction 

To make sure we had a stress free plate, residual stress was first measured in the as-machined 

plate i.e. before welding at two locations. High stresses were found in the first microns due to 

the machining operation. To eliminate these stresses, a zone near the preparation was 

chemically dissolved at a depth of 1 mm to allow a stress-free zone for measurements. Figure 

2.7 shows that the dissolution was able to virtually eliminate the residual stresses due to 

machining. 

Figure 2.7 Residual stresses at the surface of the as-machined plate. 
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After welding, residual stress was measured in the last bead and the adjacent HAZ. To 

measure the effect of the 6-passes weld, hole-drilling and XRD measurements were confined 

in the chemically dissolved zone, initially stress-free. XRD measurements were performed 

before hole-drilling to make sure that the relaxation due to hole-drilling did not influence the 

XRD measurements. Figure 2.8 presents the results of hole-drilling and XRD: the x-axis  

origin is taken as the weld toe. The negative values on this axis represent the HAZ side; 

positive values are in the weld itself. Hole-drilling uniform stress results after post-weld heat 

treatment are also presented on this figure.  

Figure 2.8 Comparison of residual stresses measured by hole-drilling before and after 
heat treatment (a) Longitudinal stresses (b)Transverse stresses. 

What is first striking is that the weld before heat treatment is itself in compression in both 

directions. Transversally, this compression continues in the HAZ and gradually diminishes  

toward the base metal. Longitudinal compression is also found in the last bead but this 

compression is compensated by a somewhat high tension in or near the HAZ. As it has been 

said in the introduction, the compression in the last bead is the result of the low 

transformation temperature from austenite to martensite. Dilatometric experiments made on 

the base metal showed that the M s of this particular alloy is 300°C; the M f being around 90°C 

[24]. The elastic properties of the alloy at this temperature are high enough that the 

volumetric expansion resulting from the transformation translates into compression stress. 

Helping the compression state is the fact that because of the preheating at 120°C, tensile 

stresses do not have the opportunity to develop after martensite transformation ends.  

b)a)
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The efficiency of heat treatment on residual stress relaxation is clearly shown by this graph. 

The maximum tension (parallel to the weld) measured in the HAZ is lowered from 333 M Pa 

to 50 M Pa. The maximum compression (perpendicular to the weld) in the HAZ is also 

lowered from 379 M Pa to 44 MPa.  

The XRD measurements were made essentially to validate hole-drilling results. The 

measurements were made after electrolytically removing 380 �m. The longitudinal stress 

measurements match the hole-drilling measurements. The XRD transverse stress 

measurements present the same pattern as the hole-drilling measurements but with less 

compression. All comparisons are however risky since the hole-drilling values represent the 

stress in the first millimeter while the XRD values represent the stress at a depth of 0,38 mm. 

Plus the uncertainty of the measurement for both methods is approximately ± 50M Pa with an 

uncertainty on the position of approximately ± 1mm. Taking all that into account, we 

consider that the results are similar enough to say that the XRD results corroborate the hole-

drilling ones.  

2.5.2 Contour method 

Stress in the as-welded plate was also measured by the contour method. Figure 2.9 presents 

the resulting FE calculation obtained from the micro-displacements measured after the EDM 

cut made in the middle of the plate. Only the longitudinal stresses were measured by this 

method. The quality of the cut was not perfect but the results show clearly that the last bead 

is in a compression state with values of compression reaching 400 M Pa, confirming the 

results obtained by XRD and hole-drilling.  

Also important to note is the high tension existing just below the weld and also in the beads 1 

to 5. Values of tension at the yield strength are normal in a weld; what is different in this 

weld is the wave pattern giving values of tension diminishing in each bead. This diminution 

of tension in each bead is a remnant of the compression left after the completion of each bead 
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due to martensitic transformation. This compression state is lowered or even reversed by the 

high temperature introduced with the subsequent bead.  

Figure 2.9 Longitudinal stresses measured by the contour method. 

2.6 Discussion 

As the spatial resolution of the hole-drilling method and the contour method is not very fine,  

it is difficult to compare the hardness profiles to the residual stress distribution. However, 

when analysing the results carefully, some observations can be made. The first one is that the 

peak of tension at the surface is located in the HAZ5 or at the frontier between base metal 

and HAZ5. This is coherent with the phase transformation mechanism responsible for the 

compressive stress in the last bead: the original martensite completely transforms to austenite 

in all the HAZ except in HAZ 5 where it transforms only partially. So on cooling HAZ 1 to 4 

are essentially fresh martensite while in HAZ 5 some tempered martensite and retained 

austenite are still present.  

The contour method results show that high tension also exists in the first five beads (Figure 

2.9). The hardness of the weld metal being as high as in the HAZ, the weld metal could 

become more critical than the HAZ in the case of multipass welding. This is even more true 
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since Carrouge has found that the microstructure found in the dual-phase zone (HAZ3) does 

not affect significantly the impact properties of the HAZ [18]. The lower resilience of the 

weld metal exacerbates the criticality of the weld metal quality: it is indeed well known that 

the weld metal of 13%Cr-4%Ni martensitic stainless steel usually has a lower resilience than 

the base metal,  even after post-weld heat treatment. M ost of the time, the resilience of the 

weld metal is even lower than the HAZ resilience [27].  

So, as most of the HAZ finds itself in compression, the high hardness ferrite-containing weld 

metal in residual tension is most likely the critical zone for cracking; let it be cold cracking, 

fatigue cracking, stress corrosion cracking or unstable impact cracking. The fact that this 

high stress is parallel to the weld and that the surface transverse stresses are in compression 

reduces the criticality of this combination for turbine runners  fatigue since, most of the time, 

the higher operation stress is transverse to the weld. However, the high longitudinal residual 

tension does affect cold cracking susceptibility during welding. If cracks are not spotted by 

NDT, they can reduce the fatigue properties of the turbines. As microcracks from cold 

cracking are impossible to detect by usual NDT techniques, welding procedures have an 

utmost importance in regard to fatigue behaviour of the runners. The influence of welding 

procedures on fatigue is threefold. 

Proper welding procedures should:  

• produce welds without any cold cracking hence without small undetected microcracks; 

• result in weld containing minimal defect sizes hence lower applied stress intensity factor 

(�K);  

• lower the residual stress peak.  

  

One possible way of minimizing tension in multipass weld is to complete the weld with a 

single pass by using a weaving pattern. In doing so, the last bead covers the whole surface 

layer. This last layer cools down uniformly and so transforms to martensite all at the same 

time, thus putting the whole weld layer in compression. But if weaving is performed to leave 

the last layer in compression, there is a risk that cold cracking could occur under this last 
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layer, where residual stresses are in tension. The cracks would then be impossible to detect 

with liquid penetrant. This kind of subsurface cold cracking has indeed been observed in the 

past on large 410NiM o overlay in our labs. Because of this possibility, ultrasonic inspection 

should be mandatory on multipass 410NiM o welds. This advice is also good for non-weaving 

welding procedures as a high tension zone under the weld also exists when normal welding 

procedures are used (as shown in Figure 2.9). As noted before, good welding procedures are 

nevertheless essential as this inspection won’t reveal microcracks. 

Even if it lowers the residual compression in the last bead, heat treatment will lower the 

cracking susceptibility because it lowers the residual tension found in the first beads and 

softens the as-welded martensite. If cold cracking can be avoided by proper welding 

procedures, the residual tension and the hardness can be substantially lowered by a proper 

heat treatment. In this case, the lower resilience of the weld metal becomes the weakest point. 

2.7 Conclusions 

Based on the results of the present study on 13%Cr-4%Ni stainless steel welds, a number of 

observations can be highlighted. 

a) The hardness in the HAZ and in the weld metal itself is similar, around 362 HV0.1. The 

hardness only drops in HAZ5. 

b) In surface, biaxial residual compression was found in the last bead while residual tension 

was found near the low-temperature HAZ (HAZ5) in the longitudinal direction. 

c) The contour method for residual stress measurements showed that longitudinal tension 

with value close to the yield strength of the material exists in the preceding beads (1-5) 

and just below the weldment.  

d) The contour method also revealed a high tension zone below the weld. 

These observations lead to the conclusion that, in the case of a multipass 13%Cr-4%Ni 

martensitic stainless steel welded with usual arc-welding procedures, crack susceptibility is 

higher in the weld metal than in the HAZ. Also, because of the high tension existing below 

the last layer, ultrasonic inspection should be mandatory when welding these steels to detect 
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internal flaws in this zone. Respect of welding procedures is essential to avoid non-detectable 

microcracks and to lower residual tension peaks. 
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Résumé 

Cette étude présente les résultats de la caractérisation des contraintes résiduelles des soudures 

d’acier inoxydable 13%Cr-4%Ni réalisées à l’aide du métal d’apport homogène de type 

410NiM o. La diffraction des neutrons a été utilisée pour déterminer les composantes 

transversales, longitudinales et normales de contraintes alors que la méthode du contour a été 

utilisée pour mesurer la composante longitudinale de contrainte. Un état de compression 

résiduelle triaxial a été mesuré dans le dernier cordon de soudure. Par contre une tension 

résiduelle longitudinale a été mesurée dans la partie éloignée de la zone thermiquement 

affectée ainsi que sous le dernier cordon de soudure. Ces résultats sont expliqués par la 

transformation de phase austénite-martensite qui a lieu à faible température (~300ºC) lors du 

refroidissement de la soudure. Les mêmes mesures ont été effectuées après que la soudure ait 

subi un traitement thermique de revenu normalisé. Le revenu a réussi à diminuer la tension 

résiduelle maximale de 534 à 136 M Pa tandis que la compression maximale passait de 371 à 

152 MPa.  
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Abstract 

This study presents the results of residual stress characterization by neutron diffraction and 

the contour method on 13%Cr-4%Ni welds made using 410NiM o weld filler metal. The 

transverse, longitudinal and normal components of stress were determined by neutron 

diffraction. The longitudinal stress distribution was also measured by the contour method. 

The last bead of the weld was found to be in a state of triaxial compression while a part of the 

heat-affected zone as well as a region beneath the weld were in a state of longitudinal 

tension. These results are explained with reference to the low martensitic transformation start 

temperature (M s) of the alloy. The same measurements were made on an identical weld that 

had undergone a standardized post-weld heat treatment. The maximum tensile stress was 

reduced from 534 to 136 M Pa, and the maximum compressive stress was reduced from 371 

to 152 M Pa.  

3.1 Introduction 

To predict the remaining life of hydraulic turbines, it is important to analyse their fatigue 

behaviour as it is their prevailing degradation mode. As residual stresses play a crucial role in 

fatigue, it is imperative to know their distribution and to understand how they form during 

welding in order to optimize the manufacturing process or any on-site repair. M ost recent 

hydraulic turbine runners are manufactured using martensitic stainless steel CA6NM 

(13%Cr-4%Ni), the different components of the runner being welded together using weld 

filler metal 410NiM o. This filler metal has a chemical composition similar to that of CA6NM 

and has approximately the same martensite transformation range (M s-Mf). The martensite 

transformation in CA6NM  occurs even under very slow cooling rate (e.g. 1000 to 200°C in 

12 h) [25, 67].  This solid state transformation is an invariant-plane strain consisting of a 

large shear on the habit plane and a dilatational strain normal to the habit plane. If the 

transformation occurs randomly in the 24 different crystallographic variants, the shear strain 

cancels out and the macroscopic deformation is solely the result of the volumetric expansion. 

In the weld, the volumetric expansion translates into a compressive state of stress due to the 

constraint of the surrounding material.  This additional stress, which develops upon cooling 

when the temperature drops below M s, counterbalances the tensile stress generated by the 
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temperature gradient. M any authors have tried to design the perfect low transformation 

temperature filler metal mainly to weld high strength steels (e.g. [93, 97]). Commercial filler  

metals meeting the AWS ER410NiM o standard composition used to weld martensitic 

stainless steels have the same properties but have not been optimized in this way. It is 

therefore interesting to investigate the potential of these readily available filler metals as  

compression-inducing low transformation temperature (LTT) filler metals. 

A previous study has already shown that the last bead of 410NiM o martensitic stainless steel 

multipass welds is in a compressive state at the surface, because of its low M s value (around 

300°C) [138]. In the present study the investigation has been extended by measuring the 

residual stress distribution using neutron diffraction on as-welded and post-weld heat-treated 

joints. A comparison is made with the contour method for the as-welded joint. The work also 

shows that the standard post-weld heat treatment (PWHT) for this steel that is used to temper 

martensite also provides stress relief.  

The objectives of this study are threefold: 

• to characterize the triaxial state of stress in a whole section of the weld;  

• to validate the effectiveness of the standard post-weld heat treatment (PWHT) for stress 

relief; 

• to validate the efficiency of completing the weld with a single-bead-layer using controlled 

oscillation of the weld torch. 
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3.2 Experimental procedure 

3.2.1 Material and welding parameters 

The material under investigation is a martensitic 13%Cr-4%Ni stainless steel (UNS-S41500) 

welded with 410NiM o (ESAB M C410NiM o) metal-cored wire. The compositions of the base 

and weld metals as measured by optical emission spectroscopy, by combustion (for carbon 

and sulfur) and by inert gas fusion (for nitrogen) are presented in Table 3.1.  

The base metal microstructure consists of martensite and some retained austenite formed 

during tempering (referred to as reformed austenite in this article). The weld consists of five 

beads of 410NiM o deposited using a Scompi robot. Each bead was adjusted to fill the 

machined V-preparation of 25 mm width and 20 mm height in a plate of dimensions 238 mm 

x 125 mm x 31 mm. Controlled oscillation of the welding torch was used to produce only one 

pass per layer. Oscillation varied from no oscillation at all for the first bead, to 16 mm of tip 

excursion (± 8 mm on each side) for the 5th (last) bead. A preheat of 100°C was applied with 

a maximum interpass temperature of 160°C. No external restraint was applied to the plates, 

no forced convection was used for cooling.Welding parameters are presented in Table 3.2.  

The resulting weld section is shown in Figure 3.1. 

Figure 3.1 Weld cross-section polished and etched in the weld zone with neutron 
diffraction measurement locations indicated. 
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Table 3.1 Chemical compositions of base (BM ) and weld (WM ) metals 

Wt.% C Mn Cr Ni Mo Si Cu P S  N

BM 0.012 1.0 13.3 4.9 0.75 0.40 0.13 0.01 0.001 0.01 

WMa 0.020 0.48 12.5 3.8 0.47 0.34 0.06 0.02 0.004 n.a. 
a M easured at the centre of the last bead 

Table 3.2 Welding parameters 

Process Gas Wire 
diameter 

Voltage Current Speed Heat input 

GM AW-metal-
cored wire 

Ar / 8% 
CO2

1.2mm 28.3 V 225-234 A 2.6-3.3 
mm/s 

1.9-2.5 
kJ/mm 

The investigation focused on two plates: one in the as-welded condition and one heat treated 

following ASTM  A480 [6]. The parameters used for the heat-treatment are presented in 

Table 3.3.  

Table 3.3 Post-weld heat treatment parameters 

Temperature Holding time Cooling medium 

600 ± 10°C 2 h Air (no convection) 

3.2.2 Neutron diffraction 

Neutron diffraction measurements were performed on the L3 diffractometer of the Canadian 

Neutron Beam Centre, Chalk River Laboratories, in Ontario, Canada. Neutrons penetrate 

easily through many engineering materials, allowing the three-dimensional mapping of 

residual stress distributions in the interior of weldments. The technique is non-destructive in 

the sense that the measurement itself does not perturb the stress field under analysis [46, 119, 

120, 155]. For these experiments, a monochromatic neutron beam was employed with a 

nominal wavelength of 1.65 Å. As recommended by ISO standard 21432 [47], the strains in 

the martensite were determined from shifts in the{ }211  diffraction peaks that were fitted 

using a Gaussian function. For this reflection, the nominal scattering angle was 2θ = 89.5°. 

The residual stresses were calculated from the measured lattice strains using the Kröner 
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diffraction elastic constants for martensite: E{ }211  = 225.5 GPa,  ν { }211  = 0.28 [46]. The residual 

stresses in the longitudinal (L), transverse (T) and normal (N) directions were calculated 

using the generalized Hooke’s Law: 

( ) { , , }
1 1 2i i L T N

E
i L T N

νσ ε ε ε ε
ν ν
 
= + + + =� �+ −� 	

   (3.1)

where the subscripts refer to the components of strain and stress. 

A 2 mm x 2 mm x 20 mm sampling volume was used for the normal and transverse strain 

measurements. For the longitudinal strain measurements, a much smaller sampling volume of 

4 mm x 4 mm x 2 mm was used. The 20 mm dimension for normal and transverse strains and 

the 2 mm dimension for longitudinal strain are parallel to the weld length, i.e. in the 

longitudinal direction, for which no stress gradients are expected. Figure 3.1 shows the 

measurements locations represented as blue diamonds corresponding to the actual sections of 

the sampling volumes for transverse and normal strains (actual diamond heights are 2.83 mm 

for transverse and normal strains and 5.66 mm for longitudinal strains).  

M easurements were made at three depths: 3.2 mm from the plate surface, at mid-thickness 

(15.5 mm from the weld surface) and at 3.2 mm from the back surface (i.e. 27.8 mm from the 

plate surface). For strain measurements at a depth of 3.2 mm, an oscillation of ±1.4 mm was  

used for the transverse and normal strain measurements to match the range of depths sampled 

for the longitudinal strain measurements. M easurements were made at 46 locations for each 

direction (longitudinal, transverse and normal). The weld being symmetric, measurements 

were made on only one half of the weld section. Symmetry is thus assumed in the following 

presentation of the results. All the measurements are located at mid-length of the weld. 

As suggested by many authors (e.g. [46]), a small comb was machined by EDM  to obtain the 

stress-free lattice spacing d0. Furthermore, three small blocks were machined, one in the base 

metal, one in the heat-affected zone (HAZ) and one in the weld metal.  The comb teeth 

http://www.rapport-gratuit.com/
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dimensions were 2 mm x 2 mm x 20 mm while the block dimensions were 4 mm x 4 mm x 

20 mm, the long direction (20 mm) being parallel to the thickness of the plate. The values of 

d0 ranged from 1.17207 Å  in the base metal to 1.17259 Å in the weld, an effective lattice 

strain of ~400x10-6, slightly larger than the typical uncertainty of ±100x10-6. 

3.2.3 Contour method 

The contour method developed by Prime [109] was used to measure the longitudinal 

component of stress. As this method allows the visualization of residual stress on the whole 

section of the assembly, it is possible to compare directly the neutron diffraction 

measurements with the contour method measurements. The piece was sectioned by wire 

EDM using a 250 �m wire. The displacement of the cut surfaces was measured with a non-

contact profilometer using white light chromatic aberration with a sampling step of 150 μm 

as described in [43]. Because of a small angular distortion due to welding, the measured 

surfaces were cropped to obtain a perfect rectangle; less than 1 mm at the surface had to be 

discarded (i.e. measured points were not taken into account), mostly near the edges (y = 60 

mm and -60 mm), where stresses are very low. The resulting surfaces were then filtered 

using a cubic spline filter with a 3.5 mm wavelength cutoff. The two filtered surfaces were 

then averaged to remove any shear component of stress [109]. The resulting surface was then 

reparametrized on a 0.5mm grid corresponding to the nodes of a finite element (FE) model 

developed using ANSYS [43]. The surface representing a displacement matrix is used to 

calculate the residual stresses normal to the cut that were present before the cut was 

performed. The maximum peak-to-valley of the measured displacements was 47 �m. A 

Young’s modulus of 200 GPa was used for the FE calculation, representing the modulus of 

the bulk material.  
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3.3 Results 

3.3.1 As-welded joint 

The Renka-Cline interpolation method implemented in Origin™ [22] was used to produce a 

2D map of the residual stresses from the 46 measurement points. As previously mentioned, 

we assume that the stresses are symmetric, so the maps have been mirrored for visualization 

purposes.  

3.3.1.1 Longitudinal stress 

Figure 3.2 and Figure 3.3 show the longitudinal stress distributions measured by neutron 

diffraction and by the contour method, respectively. The highest tensile and compressive 

stresses were found in this direction. The maximum tensile and compressive stresses 

measured by neutron diffraction are 534 M Pa and -426 M Pa, respectively. As previously 

found [133, 138], both methods show that the last bead is in compression and that there exist 

balancing zones of longitudinal tensile stress surrounding this bead, both beneath it, and to 

the left and right of it. 
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Figure 3.2 Longitudinal residual stress distribution measured by neutron diffraction in 
the as-welded plate. 

Figure 3.3 Longitudinal residual stress distribution measured by the contour method in 
the as-welded plate. 

3.3.1.2 Transverse and normal stresses 

The transverse and normal residual stress distributions in the as-welded plate measured by 

neutron diffraction are shown in F igure 3.4(a) and (b), respectively. The results show that the 

last bead is  not only in compression in the longitudinal direction, as is quite well known, but 

is in fact in a state of triaxial compression. This can be rationalized on the basis that the 
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expansion of the bead is resisted by the rest of the plate. Compressive stresses thus develop 

in all three directions in the last bead with balancing tensile stresses around it. 

Figure 3.4 (a) Tranverse and (b) normal residual stress distributions measured by 
neutron diffraction in the as-welded plate. 

As shown in Figure 3.2 and Figure 3.3, the longitudinal stress at the weld surface changes  

from strongly compressive in the weld to strongly tensile at the border between the HAZ and 

the base metal, and back to compressive in the base metal further from the weld. In contrast, 

the transverse stress is compressive over the entire surface of the plate. Balancing tensile 

transverse stresses occur only in the core of the plate. 

It is interesting to note that the normal stresses (parallel to the thickness direction) are 

comparable in intensity to the transverse stresses. The highest and lowest measured normal 

stresses are 235 M Pa and -180 M Pa, respectively, while the corresponding extreme values  
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for the transverse stress are 254 MPa and -196 MPa, respectively. The normal stress 

distribution is somewhat different from that of the transverse and longitudinal stresses: there 

is no region of tensile stress below the last bead as found in the transverse stress distribution. 

This is an effect of the phase transformation: the compression caused by volumetric 

expansion is counterbalanced in the normal direction as well and it translates into some 

tension adjacent to the weld and only moderate compression beneath the last bead. 

3.3.2 Post-weld heat treated joint 

The standardized post-weld heat treatment applied to the welded plate proved to be very 

efficient in lowering residual stress levels. Residual stress profiles at the surface and at mid-

thickness of both plates as measured by neutron diffraction are presented in Figure 3.5. These 

graphs clearly demonstrate the reduction and smoothing effect of the heat treatment. The 

highest measured tensile stress was 136 MPa (measured in the longitudinal direction) while 

the highest compressive stress was -152 MPa (measured in the normal direction). 
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Figure 3.5 Residual stress distribution before and after post-weld heat treatment  
(from neutron diffraction measurements) (a) Longitudinal stress at the surface  

(b) Longitudinal stress at mid-thickness (c) Transverse stress at the surface  
(d) Transverse stress at mid-thickness (e) Normal stress at the surface  

(f) Normal stress at mid-thickness. 

b)a)

d)c)

f)e)
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3.4 Discussion 

3.4.1 Effect of heat treatment  

The reduction in residual stress levels is not surprising if we consider the yield strength of 

415 plates at PWHT temperatures. Tensile tests done at high temperatures  have shown that 

the yield strength of this material is ~200 M Pa when heated at 600°C [24]. The yield strength 

of the austenite phase at this temperature is even lower. Figure 3.6 shows the yield strength 

as a function of temperature obtained from tensile tests at different temperatures on heating 

and on cooling. The yield strength of austenite at 600°C can be found from the “On cooling” 

curve in Figure 3.6: since the martensitic transformation only begins at 300°C, the alloy is 

purely austenitic at T = 600°C on cooling. We find that the yield strength of the reformed 

austenite is ~50 M Pa at 600°C. Hence, in the presence of high residual stresses, this reformed 

austenite will deform plastically, thereby lowering the overall residual stress levels.  

Consequently, the low yield strength of the alloy and the formation of 10-20 vol.% austenite 

during PWHT explain the efficiency of the PWHT in lowering residual stress levels.  

Figure 3.6 Yield strength of AISI 415 at different temperatures. 
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It is important to stress the importance of the temperature attained during PWHT. Too low a 

temperature results in no austenite being reformed, while too high a temperature results in 

excessive austenite that transforms during quenching back to hard untempered martensite 

[118]. Thus, though a higher PWHT temperature might seem advantageous for stress relief, 

one has to keep in mind that the main purpose of PWHT is the tempering of martensite and 

that a few volume percent of hard martensite could be detrimental to weld performance. 

3.4.2 Effect of phase transformation  

Phase transformation plays a critical role in determining the final residual stress distribution. 

The 410NiM o tested in this study showed the same behaviour as low transformation 

temperature filler metals developed for high strength steels. The M s temperature of the weld 

metal used in this study was found by dilatometry to be 302ºC. As a comparison, the M s

temperature of the 1%Cr-12%Ni alloy tested by Francis et al. [35] was 275ºC. The 

longitudinal residual stresses measured in this study are similar to those presented by these 

authors. The most significant difference is the extreme values of stress found in their alloy   

(-600 and 800 M Pa compared to -400 and 500 MPa in this study).  

In the HAZ, the longitudinal residual stress changes from compressive to tensile with 

increasing distance from the weld centreline (Figure 3.2 and Figure 3.3). Longitudinal 

residual stress as a function of distance from the weld centreline is plotted in Figure 3.7, 

together with the intensity of the austenite { }111 neutron diffraction peak. Peak intensity is the 

area under the peak exclusive of the background, and is proportional to the volume of 

retained austenite [26]. The peak intensity increases significantly through the HAZ with 

increasing distance from the weld centreline. This change appears to correlate well with the 

transition from a compressive to a tensile longitudinal stress state. The amount of austenite in 

the base metal seems, for the most part, to be unaffected by welding (zone 5B in Carrouge 

[19] and Thibault [138]). As no austenite transforms into fresh martensite upon cooling in the 

base metal, no volumetric expansion occurs to counteract the tensile stresses developed as the 

weld solidifies and the plate cools and shrinks. On the contrary, the expansion which occurs 
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in the weld and part of the HAZ accentuates the tensile stress in the base metal adjacent to 

the HAZ. Indeed, Figure 3.7 shows that the tensile stress peak is located in the base metal,  

just next to the HAZ border and not in the HAZ itself. The occurrence of the peak tensile 

stress in the base metal rather that the HAZ is advantageous, since the base metal should 

have better fatigue properties than the HAZ. But before this welding procedure can be use 

without post-weld heat treatment, more validations have to be made: as-welded 410NiM o 

being often too fragile for industrial applications, the as-welded martensite must usually be 

tempered. Using a filler  metal that leaves some retained austenite in the weld could be an 

interesting way to improve the ductility of welds. This would at the same time lower the cold 

cracking susceptibility of 410NiM o welds as retained austenite would serve as hydrogen 

traps. Before designing a new filler metal, it is necessary to better understand the contribution 

of retained and reformed austenite on fatigue crack propagation behaviour of 13%Cr-4%Ni 

welds as fatigue crack propagation resistance is the most important property for hydraulic 

turbine runners. 
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Figure 3.7 Comparison between austenite { }111  signal intensity and 
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3.4.3 Comparison between neutron diffraction and the contour method 

To better compare residual stresses obtained by the two methods, the stress profile measured 

at mid-thickness by neutron diffraction in the as-welded plate was compared to the 

corresponding profiles obtained from the contour method (Figure 3.8). As the sampling 

volume of neutron diffraction measurements is an average of the signal over the sampling 

volume, contour profiles at 15.5 mm ±2.75 mm were average to compare results. Note that 

due to cropping and to reparametrization of the contour surfaces, we evaluate the positioning 

error of the contour method at ±0.8 mm.  

Overall, both methods give similar stress distributions.  However, the neutron diffraction 

stress measurements near the HAZ are significantly higher than stress measured by the 

contour method.  

Figure 3.8 Comparison of residual stress profiles measured by 
neutron diffraction and by the contour method (longitudinal stress) 

at mid-thickness. 
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The higher tensile stress peak found by neutron diffraction near the HAZ (530 MPa vs 300 

MPa) can be explained by the presence of reformed austenite, in which compressive stress is 

expected. This stress tends to lower the overall stress (i.e. the stress in martensite and 

austenite) that is measured by the contour method but that is not measured by neutron 

diffraction as only strains in martensite are measured with the latter method. The agreement 

between both methods is indeed better in the weld itself where no austenite is found. Another 

source of uncertainty is related to the microstructure in the HAZ in which the lattice 

parameter do is hard to measure adequately since its value changes abruptly in this region. 

Other studies comparing neutron diffraction measurements with contour method results most 

often show better agreement between methods [101, 102, 111, 113, 158]. However, other 

authors have also found lower stress by the contour method when compared to neutron 

diffraction [153, 154]. M ovement during the cutting process in the contour method is  

sometimes cited as being the cause of a 5% error that tends to lower stress measured with this 

method [110, 153].  

3.5 Conclusions 

The following conclusions can be drawn from this work. 

On the residual stress distribution: 

a) Due to the low temperature of the martensitic transformation, a triaxial state of 

compression is found in the last weld bead. 

b) A zone of high tensile longitudinal residual stress exists underneath the last bead. This 

zone is much smaller for the transverse stress and does not occur for the normal stress. 

c) M ost of the HAZ is also in a state of compression: tensile stresses in the longitudinal and 

normal directions only occur at the far end of the HAZ (adjacent to the base metal), 

where reformed austenite remains stable on cooling.
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On the efficiency of the standardized heat treatment: 

a) The 600°C post-weld heat treatment is very effective in reducing residual stress levels. 

The maximum tensile stress is lowered from 534 to 136 M Pa. Beneficial compression is, 

however, also reduced from -426 to -152 M Pa (maximum values). 

On the efficiency of the single-bead-layer welding procedure: 

a) Completing the multipass weld with single-bead layers proved to be an elegant way to 

leave a state of triaxial compression at the surface of the weld when using low 

transformation temperature filler metal such as 410NiM o. Transverse stresses are in 

compression over the entire weld surface. 
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Résumé  

Dans leur état brut de trempe, les aciers inoxydables de type 13%Cr-4%Ni sont entièrement 

martensitiques. Néanmoins une certaine quantité d’austénite est formée lors du traitement 

thermique de revenu. Cette austénite thermiquement stable à température ambiante peut par 

contre se retransformer en martensite sous l’effet de contraintes mécaniques. Il est reconnu 

que cette transformation se produit lors d’essais d’impact. Or la présence de ce phénomène 

dans les aciers 13%Cr-4%Ni n’a jamais été étudié sous chargement cyclique. Cette étude 

présente donc les résultats de la caractérisation par diffraction des rayons-x de l’austénite de 

réversion avant et après la propagation de fissure de fatigue. Les  résultats montrent que 

l’austénite formée lors du traitement thermique transforme en martensite en fond de fissure et 

ce même à de très faibles valeurs de facteurs d’intensité de contrainte. Des essais de fatigue 

oligocyclique ont aussi été effectués afin de caractériser le comportement de l’austénite de 

réversion sous déformation cyclique. Ces essais ont permis de montrer que la transformation 

de l’austénite n’est que partielle lors du premier cycle de déformation mais que celle-ci est 

complétée après 100 cycles. Le lien entre le comportement de l’austénite en fatigue 

oligocyclique et en fatigue-propagation est aussi discuté. Les différences de taux de 

propagation observées lors des essais de propagation de fissure entre les aciers laminés et 

coulés sont aussi abordées. 
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Abstract 

In the as-quenched state, 13%Cr-4%Ni martensitic stainless steel are essentially 100% 

martensitic. However, a certain amount of austenite is formed during tempering of this alloy. 

This reformed austenite is thermally stable at room temperature but can transform to 

martensite under stress. This transformation is known to happen during impact testing but it 

has never been established if it occured during fatigue crack propagation. This study presents 

the results of X-ray diffraction measurements of reformed austenite before and after crack 

growth testing. It has been found that reformed austenite do transform to martensite at the 

crack tip and that this transformation occurs even at low  stress intensity factor. Low-cycle 

fatigue tests were conducted to verify austenite stability under cyclic straining. It was found 

that reformed austenite transforms only partially during the first strain reversal but that 

essentially all austenite has disappeared after 100 cycles. The link between austenite 

behaviour under low-cycle testing and fatigue crack growth testing are discussed as well as  

observed differences in fatigue crack growth rate between cast and rolled alloys. 

4.1 Introduction 

To predict the remaining life of hydraulic turbines,  it is important to understand their fatigue 

crack propagation behaviour as it is their prevailing degradation mode. As the 13%Cr-4%Ni 

martensitic stainless steels used for the manufacturing of the turbines runners contain 

reformed austenite (up to 30% depending on the alloy and on heat treatment) it is important 

to know if this austenite affects the fatigue crack propagation behaviour of these alloys and to 

understand what the possible consequences are. 

This austenite is formed during tempering of the alloy. The decomposition of martensite into 

austenite starts at around 600°C. Between 600°C and 630°C [118], all reformed austenite is 

stable when the alloy is cooled at ambient temperature. This can be explained by the 

enrichment of austenite in nickel that stabilizes it. However, if tempering temperature is  

higher than 630°C, too much austenite is formed and nickel enrichment is not significant 

enough to stabilize austenite at room temperature and so part of the austenite formed at 



72 

tempering temperature transforms back to martensite on cooling. So to avoid formation of 

untempered martensite, tempering is usually realized at temperature lower than 630°C.  

It has already been shown that this austenite formed during tempering of 13%Cr-4%Ni 

martensitic stainless steel was mechanically unstable and transforms to martensite when cold 

rolled or when tested for toughness [10, 11].  A localized transformation induced plasticity 

(TRIP) effect has been suggested to explain the impact resistance behaviour of this steel [10, 

11]. As this phenomenon has been proven to also influence the fatigue crack propagation 

behaviour of numerous alloys as Nitinol [77, 117], TRIP high strength steels [36, 45, 115] 

and austenitic stainless steels [54, 107], it is important to document if it plays a role in fatigue 

crack growth of 13%Cr-4%Ni martensitic stainless steel as well. To our knowledge, this has 

never been established. 

The objectives of the present study was to determined if reformed austenite during tempering 

in 13%Cr-4%Ni stainless steels transformed to martensite under fatigue crack propagation 

conditions. The precise goal of the work was to characterize the crack propagation path and 

determine if reformed austenite had transformed and how this transformation could have 

affected the fatigue behaviour. M icrostructural features were also characterized to identify 

the prevalent fatigue crack propagation mechanisms.

4.2 Experimental procedure 

4.2.1 Material 

For the purpose of this study, 13%Cr-4%Ni stainless steels provided by three different 

sources were tested: two cast alloys type CA6NM (provided by two different foundries) and 

one wrought alloy AISI 415. Heats used for fatigue crack growth (FCG) tests and low cycle 

fatigue (LCF) tests were different, however their chemical compositions were very similar.  

The results of composition analysis are presented in Table 4.1. These analysis were 

performed by optical emission spectroscopy, by combustion (for carbon and sulfur) and by 
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inert gas fusion (for nitrogen). Both CA6NM and AISI 415 were austenitized and tempered 

following ASTM  A743 and ASTM A480 [4, 6] respectively.  

The resulting microstructures are presented in Figure 4.1. The microstructure observed by 

optical microscopy consists entirely of lath martensite, the lamellae of reformed austenite 

being too thin to be resolved by optical microscopy. Only very small amount of delta ferrite 

has been observed under optical microscopy. Table 4.2 presents the results of parent 

austenite grain size measurements obtained by optical microscopy. The mean diameter dmean

together with the median diameter and the 90 per centile diameter (noted as d50% and d90%) 

are presented. Tensile properties as measured on a servo-hydraulic testing machine are 

presented in Table 4.3. 

Table 4.1 Chemical composition as measured by optical emission spectroscopy, by 
combustion (for carbon and sulfur) and by inert gas fusion (for nitrogen) 

Wt.% C Cr Ni Mo Mn Si Cu Ti V N P S O 
CA6NM-A 0.013 13.1 4.3 0.51 0.61 0.65 0.22 0.003 0.008 0.006 260 ppm 20 ppm 45 ppm 

CA6NM-B 0.020 13.6 4.1 0.61 0.58 0.41 0.19 0.005 <0.01 0.009 190 ppm 25 ppm 40 ppm 

415 FCG 
specimens  

0.012 13.7 4.7 0.60 0.83 0.40 0.26 0.004 0.03 0.012 220 ppm 20 ppm 40 ppm 

 415 LCF 
 specimens 

0.020 13.5 4.6 0.50 0.76 0.16 0.23 n.a. 0.03 n.a. 150 ppm 13 ppm n.a. 

Table 4.2 Austenite grain size as measured by optical microscopy 

Parent austenite grain size 
(Optical microscopy)  

d50% (�m) d90% (�m) dmean (�m) 

415 64 111 78 
CA6NM-A 59 120 77 
CA6NM-B 69 156 93 
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Figure 4.1 Microstructures of the tested alloys (mag. 200x) (a) AISI 415 (b) CA6NM-A                    
(c) CA6NM-B. 

Table 4.3 Tensile properties of the tested alloys 

Alloy 
Yield 

strength 
(MPa) 

Tensile 
strength 

(MPa) 

Elongation
(%) 

AISI 415 723 842 31.4 
CA6NM-A 626 791 27.8 
CA6NM-B 763 836 27.0 

4.2.2 SEM characterization 

Field Emission GUN SEM  (FE-SEM ) was used to characterize the reformed austenite (RA) 

lamellae size and inter-spacing. As it is clearly seen in Figure 4.2, the width of the austenite 

a b

c
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lamellae is very different from one alloy to the next. All images were obtained after electro-

polishing with secondary electron signal. The width of austenite lamellae in CA6NM -B is 

mostly comprised between 50 to 100 nanometers while the width in CA6NM -A is 5 times 

larger. Intermediate widths are found in the AISI 415 (100 to 200 nanometers). The three 

alloys show similar lamellae spacing: 0.56 �m for AISI 415 compared to 0.50 �m for 

CA6NM -A and 0.45 �m for CA6NM -B.  

Figure 4.2 Reformed austenite lamellae as observed on FE-SEM at high 
magnification (mag. = 30 000x) (a) AISI 415 (b)CA6NM-A (c)CA6NM-B. 

a) b)

c)
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4.2.3 X-ray diffraction reformed austenite measurements 

4.2.3.1 Initial austenite percentage  

The reformed austenite percentage of the various samples has been measured by X-ray 

diffraction using the Rietveld method [156] on spectrums obtained with a Bruker AXS D8-

Advance system equipped with a Cu tube. For quantification on the different materials, a 

careful preparation was used to make sure that no transformation occurred during sample 

preparation. Electron discharge machining was used to cut 2 mm thick samples that were 

afterward grinded starting with 1200 grit sandpaper followed by a chemical etching in 

aqueous solution of 30% HCl and 30% HNO3. Samples were rotated to assure a more 

representative sampling. 

The obtained amounts of reformed austenite from the Rietveld analysis of XRD spectrums 

are presented in Table 4.4. It can be seen that the CA6NM -B and AISI 415 used for low-

cycle fatigue tests contain less reformed austenite than the CA6NM -A and AISI 415 batch 

used for crack growth tests.  The first objective of the study being to characterize the 

reformed austenite transformation during crack growth of as-received alloys, the initial 

fraction of reformed austenite was a fixed parameter of this study. It is however interesting to 

note the different fractions of reformed austenite in the casting alloys as it could have 

influence FCG results.  

Table 4.4 Initial reformed austenite content of tested samples 

Specimen type Alloy % γγγγ ref XRD 

AISI 415 17.4 

CA6NM -A 17.1 FCG 

CA6NM -B 11.6 

LCF AISI 415 11.3 
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4.2.3.2 Austenite percentage after fatigue crack propagation testing 

To quantify the austenite that has been transformed on the various regions of the fatigue 

fracture surfaces, X-ray diffraction was used directly on the surface. In this case, samples 

were not rotated. The penetration depth d of X-rays are related to the diffraction angle 2� and 

to the coefficient of absorption � by: 

��
�

�
��
�

�
−

=
xG

d
1

1ln
2

sin
μ
θ            (4.1) 

where Gx is the fraction of the total diffracted intensity which is contributed by a surface 

layer x. 

So, using the same radiation i.e. Cu K�, 90% of the scattered X-rays come from a sampling 

depth of less than 1.8 �m to 4.8 �m for diffraction angles 2� of 40º and 140º respectively.  

The size of the X-ray incident beam was limited to 0.6 mm so that the surface of the excited 

volume was itself limited to a width of  1.75 mm at diffraction angle 2� = 40º and 0.64 mm at 

2� = 140º (Equation 4.2).  

θsin
beam

excited
w

w =      (4.2) 

4.2.4 Fatigue crack propagation testing 

The fatigue tests were carried out using a standardized protocol following ASTM  E647 [2]. 

Standard CT specimens have been used; tests were conducted on a servo-hydraulic testing 

machine. Crack-length was determined and followed using the compliance measurement 

technique and were also periodically verified visually with two microscopes fixed on each 

side of the specimen. Details of the protocol followed for da/dN  curves are presented 
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elsewhere [59].  A ratio Kmin/Kmax of 0.1 was used for all tests. Tests were conducted in 

ambiant air at temperature between 20°C and 25°C. Humidity was not controlled and could 

have varied between 30% and 60%. Test frequency used for 415 tests was 5 Hz while 

CA6NM  was tested at 25 Hz. One propagation curve was obtained for each CA6NM. Three 

curves were realized with the wrought alloy AISI 415 to improve confidence. 

  

4.2.5 Low-cycle fatigue testing 

Low cycle fatigue tests were conducted on the AISI 415 version. The purpose of these tests 

were to characterize the mechanical stability of reformed austenite in 13%Cr-4%Ni stainless 

steel and compare the austenite behaviour under low-cycle fatigue with its behaviour in 

fatigue crack propagation as crack tip behaviour is related to low-cycle fatigue deformation 

mechanisms. 

  

These low-cycle fatigue tests consisted of strain-controlled tests on a Instron servo-hydraulic 

mechanical bench made at low frequency (1 Hz) at a ratio R = -1. Cycling was performed 

using strains of 1% and 2% on multiples samples each cycled a different number of times. 

M ost of these results were presented in the M aster thesis of Robichaud [118]. Austenite 

content was measured on each specimen after various numbers of cycles.  

4.3 Results   

4.3.1 Fatigue crack propagation testing 

Figure 4.3 presents the results from crack propagation tests in all CA6NM  and AISI 415 

alloys. Above �K = 12 M Pa�m, all results seem independent of the microstructure 

characterisitics and basically converge to one single curve. This transition most probably 

represents the transition from a stage for which microstructure plays an important role (stage 

I) to the Paris regime, for which geometry dominates over microstructural effects (stage II).  
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This stable regime is usually represented by: 

mKC
dN
da Δ=                 (4.3) 

Parameters C and m in Equation 4.3 are scaling constants influenced by environment, load 

ratio and material. When Equation 4.3 is fitted on the data of AISI 415 in the Paris domain 

we find:  

1 5.39102.2 K
dN
da Δ×= −          (4.4)  

The samples from the two foundries showed similar behaviour. Between �K = 6 M Pa�m and 

�K = 12 M Pa�m, both casting alloys have a crack propagation rate significantly lower than 

AISI 415; the crack groth rate CGR in cast steels being 3 times lower than in AISI 415 at 6 

MPa�m. The possible cause of this discrepancy will be discussed later.  

Figure 4.3 Fatigue crack growth behaviour of CA6NM and  
AISI 415 in air, R = 0.1. 
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4.3.2 SEM fractography 

Near threshold i.e. around �K = 4.4 M Pa�m, the crack surfaces in the three alloys are very 

similar. They all present a smooth surface on which it is easy to recognize the martensite 

packets at low magnification (Figure 4.4).  

The main difference in the morphology of the fracture surface at medium CGR i.e.  around 

�K = 8 M Pa�m appears to be the roughness (Figure 4.5). In AISI 415, the same smooth 

surface observed at threshold is still observed at �K = 8 MPa�m. In CA6NM -A the surface is 

rougher than at �K = 8 M Pa�m, but the crack propagation still seems to proceed along 

martensite packets boundaries. In CA6NM -B, the surface still presents propagation along 

packets but this is mixed with intergranular decohesion.  

Figure 4.4 SEM fractographies of crack propagation specimens (crack 
propagation direction is from left to right) CA6NM-B near threshold at  

�K = 4.8 MPa�m (mag. = 250x). 
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Figure 4.5 SEM fractographies of crack propagation specimens (crack propagation 
direction is from left to right) �K = 8 MPa�m (mag. = 100x) (a) AISI 415 (b) CA6NM-A 

(c) CA6NM-B. 

Intergranular fracture appears on both CA6NM -A and CA6NM-B at intermediate �K (Figure 

4.6). On CA6NM -A, the intergranular zone region corresponds to a stress intensity factors 

(SIF) range of 12 M Pa�m to 24 M Pa�m whereas on CA6NM -B, the intergranular zone 

a) b)

c)
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corresponds to a larger range of �K, from 6.4 M Pa�m to 28 MPa�m. Surprisingly, this 

intergranular fracture does not seem to influence CGR as both CA6NM  have very similar 

CGR. M oreover, the intergranular decohesion zone in CA6NM  corresponds to the part of the 

da/dN graph where CA6NM  and AISI 415 curves meet (Figure 4.3). No intergranular 

decohesion was  observed on AISI 415. Further discussion on the observed intergranular 

decohesion is presented in the next section. 

. 

Figure 4.6 SEM fractographies of crack propagation 
specimens (crack propagation direction is from left to 

right) a) Intergranular decohesion in CA6NM-A (mag. = 
45x) b) Onset of intergranular decohesion in CA6NM-B 

around �K = 6.4 MPa�m (mag. = 100x). 

a)

b)
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Around �K = 30 M Pa�m, striations are found. They correlate with the crack advance at each 

cycle. Those are more easily distinguished at �K = 50 MPa�m (Figure 4.7). Above 30 

MPa�m, a lot of secondary cracking can be observed on the three alloys.  

Figure 4.7 SEM fractographies of crack propagation specimens (crack 
propagation direction is from left to right) AISI 415 at �K = 50 MPa�m 

a) mag. = 500x b) mag. = 1000x. 

4.3.3 Austenite percentage after fatigue crack propagation testing 

XRD was used on FCG specimens after testing to verify the presence of austenite near crack 

surface. Because low intensity peaks are observed, the Rietveld analysis is not able to 

provide quantitative results. Therefore the results are resumed in Table 4.5 in terms of 

“detection of austenite peaks”. An example of a XRD spectrum with and without austenite 

peaks is presented in Figure 4.8 with the reference spectrum of the initial AISI 415 

(containing 17.4% austenite).  

Results showed that above a �K value of 8 MPa�m, no austenite is found on the fracture 

surface. We can therefore conclude that austenite do transform to martensite during fatigue 

crack growth in the Paris regime. Below this value, austenite peaks appear on XRD patterns. 
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Table 4.5 XRD results on the fracture surface of FCP specimen at different �K

Alloy Initial reformed 
austenite fraction 

�K 
(MPa�m) 

Detection of austenite 
peaks 

4.4, 5.3 YES AISI 415 17.4% 
8.4, 10, 14, 16, 31, 52 NO 

3.3, 4.8 YES CA6NM-A 17.1% 
8, 15, 30, 50 NO 

4.9, 6.5 YES ( very small peaks) CA6NM-B 11.6% 
20, 30, 50 NO 

For value between �K = 3.3 and 6.5 M Pa�m, small but clearly defined austenite peaks were 

found on 415 and CA6NM -A samples (see Figure 4.8). On the samples of CA6NM -B, 

austenite peaks were still less intense but nevertheless clearly identifiable. Given the low  

peak intensities, it is obvious that even if a small amount is still detected at low  SIF, most of 

the reformed austenite has transformed during crack propagation.  
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Figure 4.8 Example of XRD spectrum (a) without any austenite peaks 
(obtained on 415_2 specimen at �K = 52 MPa�m) (b) with presence of 
reformed austenite (obtained on 415_1 specimen at �K= 4.4 MPa�m ). 

a)

b)
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4.3.4 Low-cycle fatigue testing 

As mentioned earlier,  low-cycle fatigue tests were realized in order to characterize the cyclic 

behaviour of 13%Cr-4%Ni containing reformed austenite to better understand and explain 

the observed disappearance of austenite after crack growth. Low-cycle fatigue (LCF) results 

plotted in terms of austenite percentage after a given number of cycles at two strain 

amplitudes levels are presented in Figure 4.9. Initial reformed austenite in the LCF samples 

was 11.3%. The graph shows that transformation to martensite is not complete after the first 

cycle but progresses rapidly with cycling until it reaches a threshold value. This value is  

lower at 2% strain amplitude (around 2% austenite) than at 1% strain amplitude (around 3 % 

austenite). Note that for sake of clarity, one point at n = 380 cycles has been omitted at 1% 

strain amplitude in Figure 4.9. The austenite percentage after 380 cycles remained unchanged 

after 120 cycles (3%), the threshold value is reach after 50 cycles for 2% strain while 120 

cycles are needed to reach this threshold at 1% strain. 
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Figure 4.9 Results of low-cycle fatigue: austenite percentage after strain-
controlled fatigue cycling (deformation = 1% and 2%). 
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4.4 Discussion 

4.4.1 Austenite stability and crack propagation behaviour

To analyse X-ray diffraction spectrums obtained directly on the fracture surface, the plastic 

zone corresponding to the current SIF has to be estimated. Following Rice model  for plane 

strain [66] the monotonic plastic zone radius normal to the crack of a material having a yield 

strength of �y is given by:  

2

max15.0 �
�
�

�
�
�
�

�
=

y
y

K
r

σ
        (4.5) 

Knowing also that the cyclic plastic zone size at the crack tip is ¼ of this value [114], the 

cyclic plastic zone size in which austenite is susceptible to transform to martensite can be 

estimated. As ratio Kmin/Kmax used for all tests was 0.1, Kmax is equal to 1.1�K. So the 

minimum value of the cyclic plastic zone radius (for plane strain) near threshold, i.e. around 

�K = 4 M Pa�m, is between 1.0 �m and 1.5 �m depending on the alloy.  

Following Equation 4.1,  we can calculate the percentage of X-rays absorbed outside the 

cyclic plastic zone. By this estimation we can evaluate if the austenite detected on XRD 

spectrums could actually be located outside the cyclic plastic zone i.e. outside the zone where 

austenite transformation is expected to occur. Table 4.6 presents the fraction of the scattered 

X-rays signal estimated in this way for extremes values of diffraction angle 2�. 

Table 4.6 Calculated fraction of the X-ray signal emitted outside cyclic and monotonic 
plastic zones 

AISI 415 CA6NM A CA6NM B 
2
=40º 2
=140º 2
=40º 2
=140º 2
=40º 2
=140º

X-ray signal emitted outside 
the cyclic plastic zone 

23% 51% 24% 52% 37% 58% 

X-ray signal emitted outside 
the monotonic plastic zone 

0.2% 12% 0.03% 6% 0.5% 15% 
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Even for the smaller plastic zones i.e. in CA6NM-B, only 0.5% of the XRD signal for 2� = 

40º comes from outside the monotonic plastic zone size. When austenite is detected on the 

XRD spectrums, at least one of the plane A111 (2� = 43.6º) or A200 (2� =  50.8º) is present. 

Taking 2� = 50.8º instead of 40º, we find that only 1.4% of the XRD signal emanates from 

outside the plastic zone. Considering this, we conclude that the detected austenite is 

untransformed austenite most probably located in the monotonic plastic zone and not in the 

cyclic plastic zone.  

  

This statement is supported by the results of low cycle fatigue tests presented in Figure 4.9. 

These results have proven that reformed austenite do transform at low plastic strain values. 

However, transformation is not complete on the first strain reversal but after 120 cycles. 

Considering the low CGR near threshold (1x10-7 mm/cycle), it takes around 10 000 cycles  

before the crack exits the cyclic plastic zone created by the first load reversal. That is to say 

that the material ahead of the crack tip will be subjected to 10 000 cycles of plastic straining 

before rupture i.e. crack surfaces creation. Hence, even if the shape of the plastic zone is 

obviously not perfectly circular,  we can assume that all austenite located in the cyclic plastic 

zone does transform to martensite during fatigue crack propagation. This is coherent with the 

XRD measurements.  

4.4.2 Difference of behaviour at low SIF 

Austenite transformation can hardly be invoked to explain the difference in behaviour at 

stress intensity factors above 8 MPa between AISI 415 and CA6NM since all austenite near 

crack surface has already transformed to martensite. A more detailed study on the stability of 

the reformed austenite in the different alloys will have to be initiated before conclusions can 

definitely be drawn since it could still be argued that the “timing” of the transformation is  

different from one alloy to the other i.e. given different stabilities, austenite could transform 

too far ahead of the crack tip and therefore not contribute to the crack growth process or 

transform near the crack tip and, in this way, lower the energy available for surface creation.   
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M icrostructural features cannot be pointed out either to explain this difference in CGR as 

measurements showed that parent austenite grain sizes are in fact similar for the three tested 

alloys (see Table 4.2) and that austenite lamellae width in AISI 415 has an intermediate value 

i.e. between those of CA6NM -A and CA6NM -B (see Figure 4.2).  Note that yield strength 

also has an intermediate value in AISI 415 (see Table 4.3).  

Sulfur and phosphorous content of the three alloys are also almost identical (Table 4.1).  

These two elements have a tendency to segregate at grains boundaries and could have played 

a role in fatigue behaviour. Same observation can be made for the oxygen content (Table 4.1) 

which, for its part, is known to be detrimental to impact properties [13, 52]   

In view of all these observations, the different frequencies used for the FGCR tests, i.e. 5 Hz 

and 25 Hz, appears to be the most probable cause of discrepancies between FCGR at low SIF 

between AISI 415 and CA6NM . The fact that lower CGR were measured for the higher test 

frequency is a sign that 13%Cr-4%Ni are sensitive to the test environment i.e. humid air.  

M ore tests will be needed to elucidate this aspect.

4.4.3 Intergranular decohesion 

Even if  intergranular decohesion do not seem to influence CGR, we feel it is important to 

understand what parameters lead to its onset. One probable cause of the absence of 

intergranular decohesion in the AISI 415 is the lower test frequency used for this alloy (5 Hz 

instead of 25 Hz). Clark and al.  [21] already noted that for a given �K, lower a frequency 

resulted in a lower percentage of intergranular facets in high strength low-alloy quench and 

tempered steel. This was rationalized by a “reduced area of clean surface at the crack tip” due 

to lower da/dt that would retard the diffusion of corrosive species.  

M oreover, Irving et al. [48] found that the frequency directly influences intergranular rupture 

on SAE 4340 steel. From tests made at different frequencies (from 2.5 Hz and 300 Hz) they 

found a maximum percentage of intergranular facets at an intermediate frequency i.e.  around 
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50 Hz. They postulated that the dependence of intergranular fracture on crack velocity and 

water vapour suggests a formation mechanism limited by diffusion of active species from the 

crack tip into the crack tip plastic zone. At low crack velocities the rate of hydrogen 

production at the crack tip would be insufficient to promote grain boundary decohesion. 

Following their classification, the intergranular fracture mode in 13%Cr-4%Ni would be 

classified as an environmentally activated phenomenon that is dependent on crack velocity 

and not on Kmax. This conclusion is coherent with the probable effect of test frequency 

previously discussed.  

4.5 Conclusions 

The main goal of the study was to determine if  transformation of reformed austenite to 

martensite took place during fatigue crack propagation in 13%Cr-4%Ni martensitic stainless 

steels used for hydraulic turbines fabrication. Some conclusions on this aspect can be drawn:  

a) On the three tested alloys, no austenite was found on the crack surfaces except at 

threshold values of SIF. Even at threshold, the austenite peaks detected on diffraction 

spectrums are most probably due to the fact that X-rays penetration depth is higher than 

the cyclic plastic zone size in which it is postulated that all austenite transforms to 

martensite.  

b) The observed transformation of austenite to martensite at the crack tip during fatigue 

crack growth is supported by the low-cycle fatigue results that showed uncomplete 

transformation after one load reversal but almost complete transformation after 100 load 

reversals. 

Even if  a definitive conclusion cannot be drawn, there seems to be an influence of frequency 

(hence of environment) on the behaviour in FCG of the steels tested. The lower FCGR 

observed in the cast alloys at low stress intensity factors could not be explained by austenite 

transformation nor by microstuctural features. The difference in fracture surface appearance 

(transgranular vs intergranular) also points out to an influence of humid air environment on 

these steels.  
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CHAPITRE 5 

DISCUSSION ET TRAVAUX FUTURS  

Ce chapitre vise à discuter des résultats dans leur ensemble et ainsi à lier les différents 

articles entre eux afin de pouvoir tirer des conclusions globales, basées  sur l'ensemble des  

travaux effectués au cours de cette thèse.   

5.1 Contraintes résiduelles induites par le soudage des aciers inoxydables  
  martensitiques 13%Cr-4%Ni 

5.1.1 Effet de la transformation de phase austénite-martensite 

Les deux premiers articles de cette thèse l'ont démontré : les soudures des aciers inoxydables  

martensitiques 13%Cr-4%Ni présentent des profils de contraintes résiduelles totalement 

différents de ceux qui sont normalement retrouvés dans les aciers doux, les aciers  

inoxydables austénitiques, les acies inoxydables ferritiques, les aluminiums  ou tout autre 

alliage qui ne subit par de transformation de phase à basse température lors du 

refroidissement suivant le soudage. Cette transformation de phase d'austénite à martensite se 

produit dans les aciers étudiés autour de 300°C. À cette température, la soudure possède une 

limite élastique suffisante pour s'opposer à la résistance qu'offre le reste de l'assemblage à  

l'expansion volumétrique reliée à cette transformation de phase. Au cours du refroidissement 

subséquent (de 300°C jusqu'à la température ambiante) se développent dans la soudure 

d'importantes contraintes de compression qui resteront dans la soudure, modifiant ainsi 

drastiquement la distribution des contraintes résiduelles après soudage. 

5.1.1.1 Contraintes longitudinales 

Ainsi, des contraintes de compression de près de 400 MPa ont été mesurées par la méthode 

du contour dans les soudures réalisées pour les deux études portant sur la mesure des 

contraintes résiduelles (présentées aux chapitres 2 et 3). Les mêmes valeurs  de contraintes 
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longitudinales ont aussi été mesurées par diffraction des neutrons dans la soudure : un 

maximum de 426 M Pa a été mesuré dans la dernière passe de soudage qui représentait aussi 

dans ce cas la dernière couche de soudage. Il semble donc que le maximum de compression 

laissée dans la soudure ne dépende pas, ou très peu, de la géométrie de la soudure 

Les maximums de tension longitudinale trouvés hors de la zone thermiquement affectée 

(ZTA) sont, quant à eux, plus dispersés. Ceci peut être expliqué par les différences inhérentes 

entre les méthodes de mesure. Dans le chapitre 2, on retrouve 333 M Pa par la méthode du 

perçage alors qu’on obtient par la méthode du contour des valeurs de près de 400 MPa. Ces 

deux méthodes sont complémentaires et difficilement comparables. En effet la méthode de 

perçage ne mesure que dans le premier millimètre de la surface alors que la méthode de 

contour n'est pas précise dans ce premier millimètre mais donne par contre de l'information 

sur toute la section de la plaque.  

Dans le chapitre 3, des valeurs maximales de 410 M Pa ont été mesurées près de la surface 

par diffraction de neutrons alors qu'à cet endroit des valeurs maximales de 250 M Pa ont été 

obtenues par la méthode du contour. Dans ce cas aussi la comparaion est hasardeuse car  la 

valeur obtenue par diffraction de neutrons (410 M Pa) est probablement surestimée vu qu'elle 

représente uniquement la contrainte retrouvée dans la phase martensitique; la contrainte de 

réaction (i.e. de compression) présente dans l'austénite de réversion n'ayant pas été mesurée. 

Nonobstant cette plus grande dispersion, une constante demeure : une forte contrainte de 

tension longitudinale est toujours mesurée près de la ZTA. 

5.1.1.2 Contraintes transversales et normales 

La contrainte résiduelle transversale a aussi été mesurée dans la soudure par la méthode de 

perçage (chapitre 2) et par diffraction de neutrons (chapitre 3). On a ainsi mesuré par perçage 

une compression de 281 M Pa directement dans le dernier cordon tandis qu'on a mesuré un 

maximum de 196 M Pa par diffraction de neutrons. Un état de bridage transversal différent 
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dans les deux assemblages pourrait être invoqué pour expliquer cette différence. Le ratio 

entre l'épaisseur du dernier cordon et l'épaisseur de la plaque étant très différent : 0,1 dans le 

premier cas et 0,29 dans le deuxième cas.  

À souligner que les contraintes normales n'ont été mesurées que par diffraction de neutrons. 

Ces contraintes sont rarement présentées dans la littérature car difficilement mesurables  

autrement que par cette méthode. À cet égard, l'intérêt de la Figure 3.4b qui présente un 

portrait 2D des contraintes résiduelles normales dans la soudure, se doit d'être souligné.  

5.1.2 Contraintes résiduelles et microstructure de la soudure et de la zone 
 thermiquement  affectée  

Tel qu'il a déjà été souligné dans le chapitre 2, la distribution des contraintes résiduelles dans  

la zone thermiquement affectée amenuise sa susceptibilité à la fissuration. En effet tous les 

résultats de mesures de contraintes résiduelles montrent que la ZTA près de la dernière passe 

de soudage (précision importante) est en compression résiduelle.  Ceci est déjà expliqué dans  

le chapitre 2 par la présence de la transformation de phase austénite-martensite dans la ZTA. 

Seule la ZTA dénotée 5 ne transforme pas complètement en austénite au chauffage et 

devient, par conséquent,  la première région à réagir à l’expansion volumétrique du cordon de 

soudage et des ZTA voisines. Cette constatation a été validée par diffraction de neutrons dans 

le chapitre 3 en comparant l’intensité du signal de l’austénite et les contraintes résiduelles 

mesurées dans la martensite (voir Figure 3.7). Le pic de tension a été retrouvé dans la zone 

où l’intensité de l’austénite revient au niveau mesuré dans le métal de base.  

Cette observation est importante pour les soudures et les ZTA qui ne subissent pas de 

traitement thermique car elle nous amène à conclure que les zones en tension dans les 

cordons de soudures antérieurs deviennent les zones les plus susceptibles à la fissuration. 

Ceci est d’autant plus vrai que les soudures contiennent souvent de la ferrite-� et que leur 

teneur en oxygène est plus élevée que le métal de base, deux aspects qui ont tendance à 

diminuer leur ductilité et leur résilience [13, 18, 52]. 
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5.1.3 Effet  des paramètres de soudage utilisés 

Tel qu'il a été souligné précédemment, la géométrie de la soudure ne semble pas affecter 

outre mesure la valeur de compression longitudinale retrouvée dans la soudure. En fait, tant 

que les conditions de bridage sont suffisantes pour contraindre adéquatement le dernier 

cordon de soudage, il est logique que la contrainte développée dans ce cordon soit 

indépendante de la géométrie de la soudure. La même affirmation peut être faite pour les 

paramètres de soudage en général qui, tant qu'ils n'influencent pas le pourcentage de 

martensite, son M s ou qu'ils ne donnent pas d'orientation cristallographique préférentielle à la 

martensite, ne peuvent avoir de réelle influence sur la contrainte induite. Comme le 

pourcentage de martensite et le M s des aciers 13%Cr-4%Ni utilisés sont à toutes fins 

pratiques indépendants de la vitesse de refroidissement [25], l'influence probable des  

paramètres de soudage se limite à l'influence du préchauffage. Une augmentation de la 

température de préchauffage ou plus spécifiquement une augmentation de la température à 

laquelle se retrouve la pièce lorsque la dernière passe de soudage atteint le M s (au 

refroidissement) devrait diminuer le maximum de contrainte de compression de la soudure en 

diminuant la limite élastique du reste de l'assemblage qui résiste à l'expansion volumétrique 

relié à la transformation de phase. 

5.1.4 Considérations vis-à-vis la réparation et les contrôles non-destructifs 

La distribution des contraintes résiduelles dans les  soudures multipasses de 410NiM o résulte 

en une zone de forte contrainte résiduelle de tension longitudinale et transversale sous la 

dernière couche de soudage (voir Figure 3.2, Figure 3.3 et Figure 3.4). La présence de ces  

contraintes est susceptible d’augmenter les risques de fissuration à froid lors du soudage. Les  

aciers inoxydables 13%Cr-4%Ni étant en effet susceptibles à ce type de fissuration, une 

contrainte de tension située dans une zone de soudure et donc de martensite non-revenu 

augmentera la propension à ce type de fissuration. Il faut se rappeler qu'en soudage 

multipasse cette zone se retrouve dans des cordons de soudage déposés antérieurement, 

comme c'est le cas pour la soudure utilisée dans l’étude présentée au chapitre 3. Tout défaut 

dans ces cordons antérieurs est alors soumis à une concentration de contrainte énorme et 
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risque fort de créer une fissure ou une microfissure lors du refroidissement du cordon de 

soudure situé au-dessus de lui.  

Cette fissure risque de ne pas déboucher en surface car cette surface est soit en compression 

ou en tension très faible, ou alors de déboucher en surface lors du traitement thermique. Cet 

aspect nous amène à conclure qu’une méthode d’inspection qui permette de détecter les  

fissures sous-jacentes (telle la détection par ultrasons) devrait être utilisée pour vérifier les  

soudures multipasses réalisées avec le 410NiM o.  

Par contre, avec des méthodes d’inspection adéquate qui permettent de vérifier l’absence de 

fissures sous-jacentes, il est possible d’utiliser le fil de 410NiM o et de laisser un champ de 

contrainte résiduelle de compression dans la soudure bénéfique pour la fatigue. Ceci 

implique par contre de ne pas réaliser de revenu afin de ne pas éliminer cette compression. 

Cette absence de revenu a des conséquences métallurgiques, dont l'absence d'austénite de 

réversion, qui risquent de se répercuter sur les propriétés de la soudure. Il sera donc 

nécessaire de mieux cerner tous les effets du revenu sur ces propriétés avant de pouvoir 

utiliser cet effet bénéfique. 

5.1.5 Effet du traitement de revenu 

Il est aussi intéressant de comparer les contraintes résiduelles  mesurées après le traitement 

thermique post-soudage lors des deux premières études. Ainsi des contraintes de compression 

longitudinales de 158 M Pa ont été retrouvées dans la soudure par la méthode du perçage 

alors qu’une compression de 45 MPa a été mesurée par diffraction de neutrons (en surface). 

De la même manière une tension longitudinale de 50 MPa près de la ZTA a été mesurée par 

perçage alors qu’une tension maximale de 136 M Pa a été mesurée en surface par diffraction 

de neutrons. Cette comparaison n’est pas rigoureuse car ces deux méthodes ne mesurent pas 

les contraintes au même endroit, la méthode de perçage ne mesurant que le premier 

millimètre alors que la diffraction de neutrons mesure à une profondeur de 3.2 mm. M algré 

tout, on constate que, dans tous les cas, les contraintes maximales mesurées après traitement 
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thermique ne dépassent pas 158 MPa en tension (contrainte longitudinale mesurée lors de la 

première étude) et 152 M Pa en compression (contrainte normale mesurée lors de la deuxième 

étude). Il n’est pas étonnant de voir que cette valeur est identique en tension et en 

compression si on considère que la relaxation des contraintes résiduelles se fait en premier 

lieu par déformation plastique et par fluage. On peut en effet s'attendre à ce que la limite 

supérieure des contraintes résiduelles, qui sont toujours de nature élastique, soit de l'ordre de 

la limite élastique de l'alliage à la température du revenu. Ceci autant pour les valeurs de 

contraintes résiduelles de compression que celles de tension. La discussion présentée au 

chapitre 3 sur la limite élastique de l’austénite reformée à cette température (voir section 

3.4.1) peut de toute évidence être appliquée aux résultats de la première étude.  

5.2 Instabilité de l'austénite de réversion et propagation des fissures  

L’étude présentée au chapitre 4 a permis de démontrer que l’austénite formée lors du 

traitement de revenu des 13%Cr-4%Ni retransforme en martensite sous l’effet de la 

contrainte lors d’essais de fatigue propagation. Cette transformation qui se produit en fond de 

fissure a été observée dans les trois aciers testés. Ces aciers ont été testés dans l’état 

métallurgique qui représente celui qu'on retrouve lors de l’achat des roues de turbines. Leur 

état est donc similaire à celui des aciers qui se retrouvent réellement dans les turbines 

d’Hydro-Québec. Il est donc permis de transposer, avec précaution, les conclusions  

formulées à partir des résultats de cette étude aux aciers inoxydables retrouvés dans le parc 

de turbines à Hydro-Québec. 

Ainsi, il appert que l’austénite de réversion formée lors du revenu serait trop instable pour 

améliorer les propriétés en fatigue : elle se transforme en effet à tout niveau de facteur 

d’intensité de contrainte (FIC) et ne semble pas améliorer les propriétés en propagation des 

13%Cr-4%Ni, ceux-ci présentant des seuils de propagation plutôt faibles, soit environ 4 

MPa�m. Ainsi, une des pistes qui pourraient être intéressantes serait de tenter de stabiliser 

cette austénite par un enrichissement en éléments gammagènes ou possiblement en changeant 

sa morphologie, ce qui pourrait retarder sa transformation et améliorer les propriétés en 

fatigue-propagation des 13%Cr-4%Ni.  
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Le double traitement thermique parfois utilisé pour le revenu de ces aciers n’est par contre 

pas très prometteur car la forte teneur en austénite de réversion obtenue après ce traitement, 

soit autour de 25%, fait en sorte que l’enrichissement en éléments gammagènes de cette 

austénite devient de facto plutôt faible. Les essais de fatigue oligocyclique Robichaud [118] 

ont d’ailleurs montré que l’austénite transformait plus rapidement après ces traitements.    

L’utilisation d’un autre alliage plus riche en nickel pourrait aussi être envisagée. Les alliages  

de type 16%Cr-5%Ni déjà acceptés par l’industrie devraient être étudiés afin de vérifier le 

potentiel de cette avenue. Certains inoxydables supermartensitiques contenant 6% nickel ou 

plus pourraient aussi être intéressants.  

5.3 Fatigue-corrosion 

La raison la plus probable pour expliquer la différence de comportement en fatigue-

propagation dans les différents aciers inoxydables 13%Cr-4%Ni testés a été identifiée 

comme étant l'effet de la fréquence d'essai.  Comme cet effet est indicateur d'une sensibilité à 

l'environnement de test, il sera nécessaire d'effectuer des essais complémentaires afin de 

vérifier l'effet de l'air humide sur la propagation des fissures dans les inox 13%Cr-4%Ni.  

Bilmes et al. ont récemment trouvé que le pourcentage d'austénite de réversion avait une 

influence sur la résistance à la corrosion par piqûration des 13%Cr-4%Ni [9]. Si 

l'environnement a un effet sur la fatigue-propagation, il est donc possible que le pourcentage 

d'austénite de réversion ait aussi une influence sur la fatigue-propagation. Il sera nécessaire 

de tenir compte de cet aspect dans les études futures. Ces essais pourront aussi permettre de 

mieux cerner les paramètres qui influencent le mode de propagation des fissures par 

décohésion intergranulaire.  
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5.4 Autres pistes de recherche et recommandations pour travaux futurs  

Cette étude laisse plusieurs questions en suspens en plus d'en avoir fait naître plusieurs 

autres. Cette section présente quelques-unes de ces questions qui devront faire l'objet de 

futures études en soulignant au passage quelques pistes de recherches prometteuses qui 

s'ajoutent à celles déjà identifiées dans les sections 5.1 à 5.3. 

5.4.1 Soudage sans traitement thermique de revenu 

Le soudage homogène des aciers 13%Cr-4%Ni possède un énorme avantage par rapport à la 

grande majorité des alliages : la transformation de phase austénite-martensite qui se produit 

dans la soudure à 300ºC. Si le soudage est réalisé correctement et que des méthodes de 

contrôle de qualité permettent de s’assurer que les tensions sous-jacentes n’induisent pas de 

fissuration, il est possible de réaliser des soudures dont la surface se retrouve naturellement 

en compression sans qu’aucun traitement n’ait à être réalisé (grenaillage, martelage, etc.).  

M ieux encore, la ZTA est elle aussi majoritairement en compression. Pour tirer profit de cet 

avantage, il faut évidemment laisser la soudure telle quelle, i.e. ne pas réaliser de traitement 

thermique post-soudage. Or, la ductilité et la résilience des soudures de 410NiM o avant 

revenu post-soudage sont normalement insuffisantes. On sait que l’austénite reformée lors du 

revenu améliore résilience et ductilité. Par contre, les résultats présentés dans cette thèse 

laissent croire que les propriétés en fatigue ne sont pas affectées outre mesure par cette 

austénite. Reste donc le revenu de la martensite lui-même qui permet, en précipitant le 

carbone de la structure sursaturée, de ramollir la martensite et ainsi d’obtenir des ductilités et 

des résiliences adéquates [8, 11, 67]. Dans une optique d’utilisation des soudures sans 

traitement post-soudage, il pourrait être envisagé d’utiliser un métal d’apport à très faible 

carbone afin de diminuer la dureté de la martensite produite et ainsi d’obtenir une martensite 

plus ductile et plus résiliente. Les métaux d’apport développés pour le soudage des  

supermartensitiques seraient, de ce point de vue, une avenue intéressante.   

Parallèment, il est reconnu que la teneur en oxygène et en soufre jouent un rôle important par 

rapport aux propriétés mécaniques  des soudures d’acier inoxydable martensitique [52, 53].  
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Pour améliorer les propriétés "tel que soudé" des soudures d’inox 13%Cr-4%Ni, il serait 

donc logique de chercher une façon de réaliser des soudures à faible teneur d’oxygène et de 

soufre. L’utilisation d’un fil solide et d’un gaz de protection inerte ou d'un métal d’apport 

contenant plus d’éléments désoxydants est une piste d’amélioration potentielle qui méritera 

d'être étudiée.  L'influence de l'utilisation de ces procédés sur la qualité des soudures devra 

être prise en compte dans ces études. 

Toujours en lien avec le choix du métal d'apport, si l'on considére l'aspect des contraintes 

résiduelles, il semblerait qu’une température de transformation de phase un peu plus élevée 

du métal d’apport pourrait permettre de diminuer l’intensité des contraintes de tension sous-

jacentes en diminuant la compression imposée par la soudure et les ZTA adjacentes. Bien 

qu'à contre-sens avec les travaux qui sont normalement présentés dans la littérature [74, 97, 

132] qui visent pour la plupart à diminuer le plus possible le M s afin d’augmenter l’effet de la 

transformation de phase, cette avenue se devrait d’être étudiée.  

M algré son influence limitée, l'effet du mode opératoire de soudage sur les contraintes 

résiduelles devra aussi être mieux quantifié. Entre particulier, la température de préchauffage 

qui risque de jouer un rôle non négligeable sur ces contraintes.  

De façon plus générale, le lien entre propriétés en fatigue et propriétés de résilience des  

soudures de 410NiM o devra être étudié. De même, le lien entre la susceptibilité à la 

fissuration à froid lors du soudage et les contraintes résiduelles de tension mesurées sous les 

soudures devra être approfondi. La possibilité d'utiliser un métal d'apport contenant un peu 

d'austénite résiduelle dans son état "tel que soudé", austénite qui pourrait alors agir en tant 

que puit à hydrogène, sera à évaluer. 

5.4.2 Soudage suivi d’un traitement thermique de revenu 

Le traitement thermique demeure la façon la plus efficace pour diminuer les contraintes 

résiduelles dans une pièce. L'efficacité de ceux-ci pour le cas des aciers  inox 13%Cr-4%Ni a 
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été démontrée dans cette thèse. Le lien entre présence d'austénite de réversion et relaxation 

des contraintes résiduelle devra être poussé un peu plus loin. A priori il semble logique que la 

relaxation des contraintes soient favorisée par une teneur plus élevée en austénite, celle-ci 

ayant une limite élastique très faible à 600°C (température du revenu). Cette faible limite 

élastique à haute température se traduit par une accomodation par déformation plastique et 

donc par un faible contenu en contraintes résiduelles après revenu.  

Comme l'austénite de réversion ne semble pas jouer un rôle prépondérant en fatigue, et ce 

malgré sa transformation sous contrainte, mais qu'elle améliore résilience et ductilité des  

aciers inoxydables 13%Cr-4%Ni , on peut pour l'instant conclure que la présence d'austénite 

reformée lors du revenu est globalement favorable. Des travaux permettant de mieux 

quantifier l'effet de ce revenu sur les propriétés en fatigue devront aussi être entrepris.  

De même, les traitements thermiques d'austénitisation qui sont faits dans les aciers de base,  

soit les AISI 415 et CA6NM , devraient aussi faire l'objet d'études expérimentales afin de 

mieux quantifier l'effet de la microstructure héritée de ce traitement antérieur sur les 

propriétés mécaniques.  

    



CONCLUSION

La fatigue des roues de turbines hydrauliques est influencée par plusieurs paramètres qui 

découlent des procédés utilisés pour leur fabrication et leur réparation. Le soudage et les  

traitements thermiques subséquents sont à cet effet particulièrement importants car ils 

changent complètement l'état résiduel de contrainte internes tout en modifiant drastiquement 

la microstructure des aciers inoxydables 13%Cr-4%Ni.  

La présente étude a permis de caractériser en détail la distribution des contraintes résiduelles  

dans les soudures homogènes de cet alliage avant et après revenu et de vérifier la stabilité 

sous chargement cyclique de l'austénite de réversion formée lors  de ce revenu. Les  

principales conclusions de cette thèse sont : 

a) Le dernier cordon de soudure réalisé avec métal d'apport 13%Cr-4%Ni (type 410NiM o) 

se retrouve dans un état de compression résiduelle triaxiale. Les valeurs maximales de 

compression de l'ordre de 400 M Pa ont été retrouvées dans l'axe de la soudure. Ceci est 

dû à la transformation de phase austénite-martensite à basse température (autour de 

300°C) se produisant lors du refroidissement de la soudure. 

b) Des zones de tension résiduelles se retrouvent à la limite de la zone thermiquement 

affectée. Ces zones se retrouvent dans la région où aucune nouvelle austénite n'est formée 

lors du chauffage et donc dans une zone sans martensite non-revenue. Cet état de fait 

amenuise la sévérité de cette zone de tension (du côté métal de base) et fait en sorte que 

les zones critiques en soudage multipasse se retrouvent dans les cordons de soudure 

antérieurs. 

c) Une zone de tension résiduelle existe sous la dernière couche de soudure. Ceci est 

susceptible de créer des fissures sous-jacentes non débouchantes impossibles à détecter 

avec des méthodes d'inspection de ressuage ou de magnétoscopie.  

d) Le traitement thermique de revenu spécifié par la norme ASTM  est très efficace pour 

diminuer les contraintes résiduelles induites par soudage. Un maximum d'environ 150 

MPa est retrouvé autant en compression qu'en tension après revenu, soit moins du quart 

de la limite élastique de l'alliage. 



e) L'austénite de réversion formée lors du traitement de revenu se transforme en fond de 

fissure. Cette transformation austénite-martensite a lieu à toute valeur de facteur 

d'intensité de contrainte.  

f) Cette transformation de phase ne se produit pas au premier cycle de fatigue mais se fait 

graduellement. Les essais en fatigue oligocyclique ont montré qu'elle est, à toutes fins 

pratiques, complétée après 100 cycles.  

Cette thèse a aussi présenté les retombées pratiques découlant de ces conclusions qui 

devraient orienter les recherches sur les méthodes de soudage et de traitement thermique des 

aciers inoxydables 13%Cr-4%Ni ainsi que sur le comportement en fatigue de ces aciers.  
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