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Résumé

Les aciers ODS (Oxide Dispersion Strengthened) sont envisagés comme matériau de gainage du
combustible pour les futurs réacteurs nucléaires au sodium de Génération IV. Ces matériaux
présentent une excellente résistance au fluage a haute température et au gonflement sous
irradiation, mais des interrogations subsistent quant a leur propriété de résilience. L’objectif de
ce travail de these est alors de comprendre l'effet de différents parameétres (composition
chimique, texture, vieillissement thermique...) sur le comportement a I'impact des aciers ODS et
sur I'apparition de la rupture de type fragile. L'objectif a terme est d’appréhender 'apparition de
ce type de rupture afin d’assurer I'intégrité des composants en acier ODS en conditions normales
ou incidentelles.

Dans un premier temps, cette étude a permis d’évaluer la stabilité de deux nuances d’acier ODS
contenant 14%Cr et 18%Cr dans des conditions de vieillissement thermique. La nuance a 18%Cr
a été écartée a cause de la formation d’'une phase intermétallique fragilisante de type c a 600°C.
Par contre, la nuance a 14%Cr est plus prometteuse puisque son comportement est resté stable
entre 400°C et 600°C pour une durée de vieillissement maximale de 10000 heures, et ce méme si
des précipités de phases o, de Laves Fe;W et des carbures de chrome ont été observés. D’autre
part, la texture morphologique, caractérisée par des grains allongés selon la direction de filage,
est propice a la propagation de fissures intergranulaires selon cette direction. La texture
cristallographique régit, quant-a elle, les micromécanismes de clivage. En effet, les entités
microstructurales qui controlent la propagation du clivage sont des groupes de grains
faiblement désorientés les uns des autres d’'un point de vue cristallographique, et qui sont
associés a la notion de grains effectifs. Enfin, le comportement en traction et en flexion d'une
nuance d’acier ODS a 14%Cr a été modélisé, et un critére de rupture fragile basé sur une valeur
de contrainte critique a été proposé. Ce modele nous a alors permis de simuler des essais sur
différentes géométries et de prédire I'apparition de la rupture fragile sur cette nuance.

Mots clés : acier ODS, résilience, rupture fragile, clivage, vieillissement thermique, texture



Abstract

The Oxide Dispersion Strengthened (ODS) steels have been identified as potential materials for
fuel cladding in Generation IV nuclear reactors. They are characterized by a very good resistance
to swelling under irradiation and to high temperature creep, but questions still remain about the
impact toughness of these materials. The first aim of this work is to understand the effects of
different parameters (chemical composition, texture, thermal ageing...) on the impact behaviour
of ODS steels. The final objective is to predict the occurrence of the brittle failure on the ODS
steel components in normal or incidental conditions.

Firstly, this study assesses the stability of two ODS steel grades containing either 14%Cr or
18%Cr during thermal ageing. The 18%Cr steel grade has been discarded due to the growing of
the brittle intermetallic o phase at 600°C. However, the 14%Cr steel grade showed a promising
behaviour given the stability of its mechanical properties after thermal ageing between 400°C
and 600°C, for a maximum duration of 10000 hours, and regardless of the presence of chromium
carbides, o’ and Laves phases. Then, the morphological texture characterized by elongated
grains along the extrusion direction enhances the propagation of intergranular cracks along this
direction. Meanwhile, the crystallographic texture controls the cleavage micromechanisms.
Indeed, the microstructural entities that control the propagation of the cleavage crack are
groups of grains which are characterized by low crystallographic misorientations and referred
to as effective grains. At last, the tensile and bending behaviour of a 14%Cr ODS steel grade has
been modelled. A brittle failure criterion based on a critical stress value had also been suggested.
This model allowed us to simulate mechanical tests on different geometries and to predict the
occurrence of the brittle failure.

Keywords : ODS steel, impact resistance, brittle failure, cleavage, thermal ageing, texture
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CHAPITRE L.
Contexte et objectifs

1. Les réacteurs nucléaires de Génération IV

Les réacteurs nucléaires de Génération IV sont a I’étude pour répondre a la pénurie prévisible
d’'uranium d’ici 150 ans, voire 50 ans si le parc nucléaire mondial actuel est multiplié par 3. Il
s’'agira de répondre aux besoins énergétiques mondiaux croissants et de palier aux apports
limités des énergies non-nucléaires non productrices de CO, [Garat-2012].

Parmi les six concepts de réacteurs retenus par le Forum International Génération IV en
septembre 2002 [Clefs CEA-2007], un des principaux concepts a I'étude est le réacteur a
neutrons rapides refroidi au sodium RNR-Na. Le schéma de la Figure I-1 représente le concept
de RNR-Na proposé lors de ce forum [Clefs CEA-2007]. Ce réacteur peut étre de type
surgénérateur ; cela signifie qu’il produit plus de matiere fissile, en I'occurrence du plutonium,
qu’il n’en consomme. Un autre intérét inhérent aux RNR est de limiter le volume des déchets
ultimes grace au recyclage infini du plutonium, mais aussi grace a la conversion des actinides
mineurs.

|} Générateur de vapeur

Plenum froid { . 3N Turbine  Générateur

Plenum chaud *
Barres de contréle

Pompe
Sodium secondaire

Pompe

Sodium primaire
(Froid)

Figure I-1 : Concept de réacteur a neutrons rapides refroidi au sodium de Génération IV [Clefs CEA-2007].
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2. La gaine de combustible

La premiere barriére de confinement de la matiere fissile est la gaine de combustible, dont un
schéma est présenté sur la Figure [-2. Les dimensions d’'une gaine sont proches de 4m en
longueur, 1cm de diamétre externe, et 0,5mm d’épaisseur pour la paroi du tube. Les assemblages
de gaines de combustible constituent le cceur du réacteur et sont immergés dans le sodium
liquide. Ces gaines seront soumises a des températures comprises entre 400°C et 650°C, voire
700°C a 800°C en conditions incidentelles. Le matériau de gainage devra également supporter
une pression interne de 100 bars, et une dose d'irradiation de 200 dpa (déplacements par
atomes) pour une durée de fonctionnement attendue de 50000 a 80000 heures. Enfin, le
matériau de gainage devra également résister aux sollicitations dynamiques qui pourraient
survenir lors des étapes de manutention et de transport, ou la température pourrait étre
éventuellement inférieure a 0°C, et lors d'un potentiel séisme ou d'un phénomeéne de
gerbage/compaction du cceur [Garat-2012].

colonne fissile: pastilles d’(U,Pu)0,

bouchon supérieur

volume d’expansion
inférieur

|

|  filespaceur
| /

volume d’expansion
supérieur et ressort

gaine en acier

pastilles de couverture fertile

' P
bouchon inférieur

Figure I-2 : Schéma d’une gaine a combustible d’'un RNR-Na [Clefs CEA-2007].

3. Choix matériaux

Le matériau de gainage de référence utilisé dans le RNR-Na Phénix est une nuance d'acier
inoxydable austénitique référencée 15/15Ti, de composition Fe-15Cr-15Ni-Ti. Cependant, cette
nuance a eu tendance a se déformer sous irradiation, provoquant ainsi une augmentation du
diamétre externe de la gaine, on parle alors de gonflement de la gaine. Des études ont montré
que les nuances d'aciers ferritiques et martensitiques, de structure cubique centrée, présentent
un gonflement beaucoup plus faible que les nuances austénitiques de structure cubique face
centrée, comme le montre le graphique de la Figure I-3 [Clefs CEA-2007]. Ces nuances ne sont
toutefois pas encore qualifiées pour une dose de 200 dpa.

Parmi les nuances ferrito-martensitiques envisagées pour cette application de gainage, les aciers
ODS (Oxide Dispersion Strengthened) sont a ce jour les meilleurs candidats car ils possedent
d’excellentes propriétés en fluage a haute température, en particulier grace a la présence de
nanorenforts qui limitent le mouvement des dislocations [Brandes-2012]. A I'heure actuelle, ces
nanorenforts sont obtenus par ajout d’yttrine Y,03 au cours du procédé d’élaboration de la
nuance, procédé qui sera détaillé par la suite.
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D'apres les résultats d’Alamo et al. [Alamo-2004] présentés sur la Figure I-4, la nuance d'acier
ODS MA957, de composition Fe-14Cr-1Ti-0,3Mo et renforcée par 0,25% d’yttrine Y03,
présente une résistance au fluage améliorée par rapport a la nuance conventionnelle EM12, de
composition Fe-9Cr-2Mo-Nb,V. Les propriétés en fluage de la nuance MA957 sont également
proches voire meilleures que celles de la nuance austénitique de référence 15/15Ti. De plus, les
nuances d’aciers ODS conservent leurs propriétés en fluage en milieu sodium [Furakawa-2009].
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Figure I-3 : Gonflement sous irradiation des nuances d’aciers austénitiques (316Ti, 15/15Ti) et des aciers
ferrito-martensitique, dont les aciers ODS [Clefs CEA-2007].
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Figure I-4: Propriétés en fluage a 650°C et 700°C de I'acier ODS MA957, a I'état de référence et a I'état
recristallisé, comparées a celles de l'acier austénitique 15/15Ti et de l'acier ferrito-martensitique
conventionnel EM12 [Alamo-2004].

Les nuances d'aciers ODS possedent également une limite d’élasticité élevée par rapport aux
nuances conventionnelles. Par exemple, Lucon [Lugcon-2002] a comparé les propriétés en
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traction d’'une nuance EUROFER 97, de composition Fe-9Cr-1W-0,2V-0,1Ta, avec et sans ajout
d’yttrine. D’apres la Figure I-5, Lucon a mis en évidence une augmentation d’environ 50% de la
limite d’élasticité de cette nuance EUROFER ODS par rapport a la nuance sans nano-renforts.
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Figure I-5 : Comparaison de I'évolution de la limite d’élasticité avec la température de la nuance EUROFER97
non-renforcée et de la nuance EUROFER97 ODS renforcée avec 0,3% d’yttrine et 0,5% d’yttrine. Les nuances
ODS ont été testées en sollicitation longitudinale L et transverse T [Lucon-2002].

Par contre, 'augmentation de la limite d’élasticité s’accompagne d’'une dégradation de la tenue a
I'impact. Lugcon [Lucon-2002] a en effet montré une baisse de la résilience de la nuance
EUROFER97 ODS par rapport a la nuance EUROFER97 non-renforcée. D’apreés la Figure 1-6, cette
dégradation se traduit par une augmentation de la température de transition ductile-fragile
(TTDF) d’environ 150°C, et par une diminution d’environ 40% de I’énergie au palier ductile.
L’augmentation de la TTDF signifie que la rupture fragile apparait a plus haute température. Or,
le matériau doit conserver une bonne résistance a I'impact a basse température, et ceci avant et
aprés mise en service en réacteur. Il est donc nécessaire d’identifier les conditions favorables a
I'apparition de la rupture fragile sur ces matériaux afin de pouvoir s’en affranchir, et ceci tout au
long du cycle de vie de la gaine.
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Figure I-6 : Comparaison des énergies a I'impact de la nuance EUROFER97 non renforcée et de la nuance
EUROFER97 ODS. La nuance ODS a été testée en résilience en sollicitation longitudinale L, et transverse T
[Lugon-2002]

En particulier, Lucon et al. [Lugon-2007] ont mis en évidence une dégradation de la résistance a
I'impact apres irradiation a 300°C et 1,86 dpa de la nuance EUROFER97 ODS, comme le montre
la Figure I-7. Ces résultats sont confirmés par Lugiznova et al. [Lugiznova-2012] pour une dose
d’irradiation de 3 dpa a 300°C, et d’apres la Figure I-8, le matériau irradié aux températures de
450°C et 550°C pour une méme dose de 3dpa a un comportement similaire au matériau a I'état
de référence. D’aprés Lugiznova et al. [Lugiznova-2012], la dégradation du comportement
mécanique de 'EUROFER97 ODS apres irradiation a 300°C est due a une augmentation de la
quantité de défauts qui représentent des obstacles au mouvement des dislocations, défauts qui
seraient éliminés lorsque l'irradiation est effectuée a plus haute température, comme 450°C et
550°C. La fragilisation de la nuance a 300°C s’accompagne d’un durcissement significatif, comme
le montre la Figure 1-9. A 3 dpa, 'augmentation de la limite d’élasticité a température ambiante
est de 400 MPa, soit 40% de plus que la valeur a I'état de référence [Lugiznova-2012]. On note
également que I'augmentation de la limite d’élasticité en fonction de la dose d’irradiation est
similaire entre les deux nuances EUROFER97 avec et sans nano-renforts.
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renforcée, avant et apres irradiation a 300°C respectivement a 1,86 dpa pour la nuance ODS et a 1,55 dpa
pour la nuance sans renforts [Lucon-2007].
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Figure I-8 : Comparaison des énergies a I'impact de la nuance EUROFER97 ODS avant et apreés irradiation a
300°C, 450°C et 550°C pour une dose de 3 dpa. Le décalage de la TTDF entre I'état de référence et I’état irradié
a300°C est de +151°C [Lugiznova-2012].
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Figure I-9: Evolution de l'augmentation de la limite d’élasticité a température ambiante des nuances
EUROFER97 et EUROFER97 ODS sous irradiation a 300°C [Lugiznova-2012].

En ce qui concerne le vieillissement thermique sans irradiation, Capdevila et al. [Capdevila-
2010] ont montré, comme l'atteste la Figure I-10, un durcissement de la nuance d’acier ODS
PM2000 de composition Fe-18,6Cr-5,5A1-0,54Ti-0,39Y lors d’'un vieillissement a 475°C,
durcissement qui est donc susceptible de dégrader la résilience de cette nuance. En plus des
dégats d’irradiation, la formation de certaines phases fragilisantes, par exemple la phase o’ riche
en chrome dans le cas de la nuance PM2000 [Capdevila-2010], participent également a la
dégradation du comportement mécanique des aciers ODS.

1200
1000 4/ ..~
800 |
(]
o
=
% 600 -
w
o
n
400
0h
....... 100 h
200 - ———-320h
_____ 520 h
0 T T T T
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25

Strain

Figure I-10 : Evolution des courbes contrainte-déformation de la nuance d’acier ODS PM2000 en fonction de la
durée de vieillissement a 475°C [Capdevila-2010].
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A I'heure actuelle, peu de données sont disponibles concernant le vieillissement thermique des
aciers ODS, en particulier en termes de résistance a I'impact et pour des durées longues. Ces
travaux s’attacheront donc a comprendre les effets du vieillissement thermique pour s’assurer
que les propriétés a I'impact en fin de cycle restent acceptables, dans un premier temps sans
prendre en compte les effets de l'irradiation. Une étude sur la résilience des aciers ODS irradiés
sera prochainement menée au CEA; les irradiations seront réalisées aux mémes températures
que les vieillissements thermiques, les échantillons vieillis serviront donc de témoins pour
comprendre les effets de I'irradiation. D’autres études sur le comportement des aciers ODS sous
irradiation sont actuellement en cours au CEA, en particulier sur la stabilité des nanorenforts
[Ribis-2011, Lescoat-2012].

4. Nuances étudiées

a. Procédé de fabrication

La principale caractéristique métallurgique des aciers ODS est la présence d'oxydes de taille
nanométrique, appelés nanorenforts, répartis uniformément dans la matrice. La voie
d’élaboration traditionnelle par fonderie ne permet pas d’obtenir de telles caractéristiques, et
actuellement seule la voie de la métallurgie des poudres est communément utilisée. L’étape clé
réside dans le cobroyage des diverses poudres contenant les éléments d’alliage, et ce afin
d’obtenir une répartition homogéne des éléments chimiques qui participent a la formation des
nanorenforts, comme le titane et I'yttrium [Brocq-2011, Olier-2013]. Cette opération est réalisée
sous atmosphere neutre pour limiter 1'oxydation des poudres.

La poudre cobroyée est ensuite scellée dans un conteneur en acier doux, dégazée puis
compactée. Plusieurs procédés de compaction sont actuellement a I'étude. Ces procédés sont la
compaction isostatique a chaud (CIC), le filage a chaud, et le frittage flash SPS (Spark Plasma
Sintering) [Olier-2009, Boulnat-2013]. Les matériaux étudiés dans le cadre de cette these ont
tous été compactés par filage a chaud puisque c'est, a I'heure actuelle, le seul procédé avec lequel
des tubes en acier ODS ont pu étre fabriqués [Toualbi-2012]. La Figure I-11 présente une
schématisation de ce procédé de fabrication [Clefs CEA-2007]. Suivant la forme de la filiére, les
géométries de produits obtenues sont des barres de section ronde ou de section rectangulaire,
alors appelées largets, et des ébauches de tubes [Olier-2009, Toualbi-2012]. Divers traitements
thermiques ou thermomécaniques sont ensuite réalisés sur les produits filés.

mécanosynthése filage a chaud

conteneur
A
poudres élémentaires 1 =
(Fe,Cr,C, W, Ti...) ﬁ,’
= = ! =
poudre d’Y;0, ol

ébauches de barres

=

Figure I-11 : Schématisation du procédé de fabrication de barres en acier ODS par filage a chaud [Clefs CEA-
2007].
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b. Composition chimique

Les nuances d’aciers ODS étudiées contiennent entre 9% et 18%Cr pour des besoins de
résistance a la corrosion, comme par exemple pour les opérations de retraitement du
combustible [Gwinner-2012]. La composition chimique, les traitements thermiques ou
thermomeécaniques réalisés sur chacune de ces nuances et les dimensions des produits finis sont
présentés dans le Tableau I-1 [TEMAS-2009]. Le Tableau I-2 présente les compositions
chimiques complétes des nuances appelées F41, J04 et ]24 a 9%Cr, des nuances J27,]20, 62, F43
et J05 a 14%Cr, et de la nuance J03 a 18%Cr [TEMAS-2009]. Les poudres utilisées dans la
fabrication de ces nuances ont été fournies par la société Aubert & Duval, il s’agit d'une poudre
d’'yttrine Y,03; et d’'une poudre pré-alliée contenant les autres éléments d’alliage. Tous les
cobroyages de poudres ont été réalisés sous hydrogéne dans un attriteur par la société Plansee,
sauf dans le cas de la nuance J20 ou le cobroyage a été réalisé sous argon dans un broyeur a
boulets par la société Mécachrome. La nuance ]27 a été filée par la société CEFIVAL dans le cadre
du programme européen GETMAT [Fazio-2011], et toutes les autres nuances ont été filées au
LTMEX (Laboratoire des Technologies des Matériaux Extrémes) du CEA.

Dans le cas de la nuance J27, les teneurs en oxygene, carbone et azote sont hautes par rapport
aux nuances F43, JO5 et J03 a cause d'une contamination des poudres lors de I'opération de
cobroyage. En effet, ces teneurs en pourcentage massique étaient respectivement de 0,026%0,
0,0071%C, et 0,0041%N avant 'opération de cobroyage.

Tableau I-1 : Composition nominale, traitements thermomécaniques et géométrie des nuances d'aciers ODS
étudiées

Composition chimique
nominale Référence Forme Traitements thermomécaniques
en % massiques
filage 1100°C (CEA-LTMEX),
recuit 780°C/2h,
larget, laminage 650°C (e=20%),
F41 section de homogénéisation 1050°C/30mn,
. 31mm x 4mm trempe a l'eau, recuit 750°C/1h,
9Cr-1W-0,197Ti-0,3Y205 recuit 1050°C/30mn,
refroidissement lent four coupé 30h
104/]24 z?gr‘fert‘;:i‘z filage 1100°C (CEA-LTMEX),
recuit 1050°C/1h
16mm
larget, filage 1100°C (CEA-LTMEX),
F40 section de laminage 650°C,
=209 ' °
14Cr-1W-0,26Ti-0,3Y,0; 3blar:$foir§én (€ =20%), recuit 1050°C/1h
o ’ filage 1100°C (CEA-LTMEX),
J05/F43 diamétre de recuit 1050°C/1h
16mm
barre ronde
. y J20 N ’ filage 1100°C (CEA-LTMEX),
14Cr-1W-0,39Ti-0,3Y203 Mécachrome diameétre de recuit 1050°C/1h
16mm
barre ronde, . o
14Cr-1W-0,39Ti-0,3Y,03 162 diametre de filage 1100°C (CEA-LTMEX),
recuit 1050°C/1h
16mm
barre ronde
P . o ’ filage 1100°C (CEFIVAL),
14Cr-1W-0,3Ti-0,3Y203 J27 diamétre de recuit 1050°C/1h30
36mm
barre ronde, . o
18Cr-1W-0,37Ti-0,56Y20s 03 diameétre de filage 1100°C (CEA-LTMEX),
16mm recuit 1050°C/1h
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Tableau I-2 : Compositions chimiques complétes en pourcentage massique apres cobroyage des poudres
utilisées pour fabriquer les nuances J27, F43/]J05 et J03

Cr w Ti Y Si Ni Mn Mo C N 0

F43/]05 | 13,65 1,17 0,30 0,26 0,27 0,16 0,33 | 0,0014 | 0,052 | 0,0035 | 0,061

127 | 1296 | 097 | 035 | 029 | " | 016 | 031 | ™" |0034| 014 | 023
disp. disp.

JO3 17,45 0,95 0,31 0,42 0,27 0,18 0,27 | 0,0025 | 0,045 | 0,0028 | 0,12

c. Questions soulevées par les premiers essais de résilience

Ces travaux de thése ont pour objectif d’évaluer la fragilisation des aciers ODS en fonction de
divers facteurs. L’essai le plus communément utilisé pour ce type de caractérisation est I'essai
Charpy, les nuances citées dans le Tableau I-1 ont donc été testées en résilience. Les résultats de
ces essais ont permis de soulever les principales questions auxquelles ces travaux de theése
s’attachent a répondre.

Dans un premier temps, une anisotropie de comportement apparait sur les matériaux testés
selon la direction transverse, notée TL, par rapport a une sollicitation selon la direction
longitudinale, notée LT. Le sens de prélevement et la position de I'entaille sur les éprouvettes de
type LT et TL sont schématisés sur la Figure I-12. Dans le cas de la nuance a 14%Cr F40 filée
sous forme de larget, les courbes de résilience présentées sur la Figure I-13 traduisent une
fragilisation du matériau lorsqu’il est sollicité en sens TL par rapport au sens LT, cette
fragilisation se caractérise principalement par un abaissement du palier ductile. De plus, des
fissures de délaminage sont présentes sur les faciés de rupture, ces fissures sont repérées sur la
Figure I-13. Il s’agit alors de comprendre l'origine du comportement anisotrope de cette nuance
et de déterminer les facteurs qui favorisent 'apparition des fissures de délaminage.

D’autre part, d’aprés la Figure 1-14, la nuance a 14%Cr F43 présente une transition ductile-
fragile peu étendue en température. De plus, dans cette phase de transition, plusieurs
éprouvettes sont caractérisées par une rupture de type bifurcation et par des énergies a rupture
élevées, ces éprouvettes sont repérées par un cercle sur la Figure [-14. Le terme de bifurcation
fait référence au changement d’orientation du plan de propagation de la fissure principale, ce qui
donne lieu a des facies de rupture en « zigzag ». Ce mécanisme est schématisé sur la Figure I-15.
Deux questions se posent alors concernant ce mécanisme de bifurcation observé : quelle en est
I'origine ? Et quelle est l'influence de la bifurcation sur les énergies a rupture mesurées ?
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Figure I-12 : Schéma de prélévement des éprouvettes de résilience en sens LT et TL dans le larget référencé
F40.

o ® F40LT 14%Cr larget
O F40 TL 14%Cr larget

Energie (J)

100 200
Température (°C)

Figure I-13 : Courbes en énergie a rupture et vues macroscopiques des facies de rupture de la nuance F40 a
14%(Cr filée sous forme de larget, sollicitée en sens LT et TL. Les fleches indiquent des fissures de délaminage.
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Figure 1I-14 : Courbes en énergie a rupture et faciés de rupture de la nuance d’acier ODS a 14%Cr F43. Les
éprouvettes repérées par un cercle présentent une rupture par bifurcation.

entaille

plan de propagation
attendu

plan de propagation effectif

Figure 1-15: Schéma du mécanisme de bifurcation observé sur la nuance d’acier ODS F43. Le plan de
propagation principal de la fissure est dévié le long de I'axe de filage (DE).
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Enfin, une attention particuliere est portée sur les mécanismes de rupture fragile a basse
température. D’apreés la Figure I-16, le facies de rupture obtenu lors d'un essai a -130°C sur la
nuance F43 présente des facettes de clivage d'une taille de 15-20 pm, alors que les grains
constituant la microstructure ont une taille de 'ordre de 0,5-1 pm. Ces premiéeres observations
montrent donc que l'entité microstructurale qui contréle la propagation du clivage est plus
grande que les grains observés en microscopie électronique en transmission (MET). Il s'agit
donc de déterminer quelle est cette entité microstructurale effective du point de vue des
mécanismes de clivage.

1ffa’5:ette, 40 grai
G A

Figure I-16 : Comparaison entre la taille des grains observés au MET sur la nuance F43 et celle des facettes de
clivage observées sur le faciés de rupture de I'éprouvette testée a -130°C. La facette de clivage observée
correspond a environ 40 grains.

5. Objectifs de la these

Ces travaux de thése ont pour objectif d’apporter des éléments de compréhension sur la
fragilisation des nuances d’acier ODS puis de proposer une modélisation de la rupture fragile,
dans le cadre de la problématique de transport et de stockage des gaines de combustible. Les
facteurs a I'étude sont d’'une part le procédé de fabrication et la composition chimique, qui
déterminent a la fois les parameétres morphologiques de la microstructure mais aussi ceux de la
texture cristallographique de la nuance, et d’autre part les effets du vieillissement thermique sur
les évolutions microstructurales et leurs conséquences sur les propriétés mécaniques.

Les caractérisations microstructurales et mécaniques des nuances de 1'étude sont présentées
dans le chapitre II.

Les travaux présentés dans le chapitre III concernent les mécanismes de fragilisation des aciers
ODS soumis au vieillissement thermique. Cette étude est réalisée sur des nuances de
composition chimique différente, 'une a 14%Cr et l'autre a 18%Cr. Dans la littérature, les
nuances d’acier ferritiques a 18%Cr sont connues pour se fragiliser dans la gamme de
températures 400°C - 600°C [Nichol-1980]. 1l s’agit donc de déterminer si la nuance d’acier ODS
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a 18%Cr se comporte de la méme maniére que les nuances conventionnelles. Par contre, peu de
résultats sont disponibles dans la littérature concernant le vieillissement thermique des nuances
a 14%Cr conventionnelles et ODS. Il est donc nécessaire d’apporter un maximum d’éléments de
compréhension pour pouvoir évaluer l'intérét de cette nuance pour l'application de gainage
visée.

Ensuite, nous nous intéresserons a l'origine des fissures de délaminage et de bifurcation
présentes sur les facies de rupture. Les principales pistes explorées sont liées a la composition
chimique et au procédé de fabrication des nuances. Les facteurs d'influence évalués sont
I'homogénéité de la composition chimique, la texture morphologique, la texture
cristallographique, la nature et la dispersion des précipités et inclusions. De plus, 'une des
questions soulevées concerne la différence significative entre la taille des grains mesurée au
MET et la taille des facettes de clivage observées sur les faciés de rupture a basse température. Il
s’agira de déterminer l'entité microstructurale effective du point de vue des micromécanismes
de clivage. Les résultats de cette étude sur les mécanismes de rupture sont présentés dans le
chapitre IV.

Enfin, la derniére partie de ce mémoire concerne la proposition d’'une modélisation de la rupture
fragile. La démarche suivie, les simulations numériques réalisées et la comparaisons des
simulations avec les résultats expérimentaux sont présentées dans le chapitre V.

Ces travaux ont été réalisés dans le cadre du programme de recherche ODISSEE (Oxide
Dispersion Strengthened StEEIS), financé par le CEA, AREVA, EDF, CNRS et Mécachrome, qui

porte sur le développement de nuances d’aciers ODS a 9-14%Cr pour le prototype de RNR-Na
ASTRID [Blat-2013].
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CHAPITRE II.
Caractérisation des matériaux de I’étude

1. Précipités et inclusions

Les aciers ODS contiennent des carbures et différent types d'oxydes. Les carbures observés sont
principalement du type (Fe,Cr)23Cs et situés sur des joints de grains [Olier-2013, Serrano-2012].
D’apreés Olier et al. [Olier-2013], la présence de carbures est en partie liée a une contamination
des poudres par le carbone lors de l'opération de mécanosynthese, mais peut aussi diffuser a
partir de l'acier utilisé comme conteneur des poudres. La taille de ces carbures peut atteindre 1
um, comme le montre la Figure II-1.

Figure II-1: Carbure de chrome de type (Cr,Fe)z3Cs observé dans une nuance d’acier ODS a 14%Cr-1%W-
0,25Ti-0,3%Y203 [Olier-2013].

Le graphique de la Figure II-2, proposé par Sakasegawa et al. [Sakasegawa-2009], représente
une classification des différentes natures d'oxydes observés dans la nuance d’acier ODS MA957
en fonction de leur taille. La nuance MA957 correspond a une nuance commerciale fabriquée par
filage a chaud sous forme de larget, dont la composition chimique nominale est Fe-14Cr-1Ti-
0,3Mo0-0,25Y,03. Cette composition est proche de celles des nuances a 14%Cr citées dans le
Tableau I-1, ou le molybdene a été remplacé par du tungsténe. D'apres ces résultats, les
nanorenforts a base d'yttrium ont une taille comprise entre 1 nm et 50 nm, et contiennent du
titane. Ces oxydes nanométriques sont repérés sur le cliché MET de la Figure II-3 [Sakasegawa-
2009]. Toujours d'apres la Figure II-2, les aciers ODS contiennent également des oxydes de
titane d'une taille de I'ordre de 100 nm, et des agrégats d'oxydes dont la taille varie entre 100
nm et 500 nm. Enfin, des oxydes d’aluminium de taille micrométrique ont été également
observés, alors que cet élément ne figure pas dans les compositions chimiques nominales des
nuances filées au CEA. Les raisons évoquées pour expliquer la présence d’aluminium sont la
pollution résiduelle présente dans la cuve de broyage et 1'érosion des billes utilisées lors du
cobroyage. Le cliché pris au microscope électronique a balayage (MEB) de la Figure 11-4 met en
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évidence la présence d'un oxyde d’aluminium d’une taille proche de 2 pm dans une nuance
d’acier ODS de composition 14%Cr-1%W-0,25Ti-0,3%Y.03 [Olier-2013]. Un oxyde de titane
d’une taille proche de 200 nm est également repéré sur ce cliché. On notera aussi que la
distribution des tailles de grains est bimodale : 1a majorité des grains a une taille de I'ordre de 1
um alors que certains grains ont une taille de 'ordre de 10 pm.

Size (nm) Oxide
——— 1000 Ao,
Aggregated
Y-Ti-O & Al-O
— 100
TiO,
Y, Ti,0,
10
Y, Ti0,
(¥/Ti<1)
1

Figure II-2 : Récapitulatif des types d’oxydes et de leurs tailles observées dans le cas d’'un acier ODS MA957 a
14%Cr-1%Ti-0,3%Mo0-0,3%Y203 [Sakasegawa-2009].

‘Q

Aggregate
. oxides

Figure II-3 : Cliché MET d’une réplique extractive réalisée sur la nuance d’acier ODS MA957 ; les nanorenforts
repérés sur le cliché sont du type Y-Ti-0. Des oxydes de titane et des agrégats d’oxydes d’une taille supérieure
a 100 nm sont également présents [Sakasegawa-2009].
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Ti-O

Al-Ti-O

Figure II-4 : Oxydes de titane et oxydes d’aluminium observés dans une nuance d’acier ODS a 14%Cr-1%W-
0,25Ti-0,3%Y203 [Olier-2013].

2. Caractérisations microstructurales

a. Nuances a 14%Cr et 18%Cr

Les nuances a 14%Cr et 18%Cr, élaborées sous forme de barre ou de larget, présentent une
texture morphologique marquée. En effet, d’apres les clichés MET de la Figure II-5 (larget F40)
et de la Figure II-6 (barre J05), les grains ont une forme allongée dans la direction de filage, et
ceci pour les deux géométries de produit. Dans le cas de la barre a 14%Cr ]J05, les grains ont un
diametre moyen de 550 nm dans le plan radial et une longueur de 1,2 pm dans le plan
longitudinal [Steckmeyer-2010]. Dans le cas du larget F40 (Figure 11-5), les grains ont une forme
aplatie dans le plan transverse a cause de I'étape de laminage. Leur taille est de I'ordre de 200
nm x 400 nm dans ce plan, et leur longueur de 1,2 pm dans le plan longitudinal [TEMAS-2009].
La texture morphologique des nuances filées sous forme de barre J27 (14%Cr), ]62 (14%Cr), ]20
(14%Cr) et J03 (18%Cr) est similaire a celle de la nuance J05 (14%Cr).
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400 nm

Figure II-5: Microstructure de I'acier ODS F40 a 14%Cr a) dans le plan longitudinal, et b) dans le plan
transverse [TEMAS-2009]. Les repéres du larget sont indiqués sur la figure, la direction L correspond a la
direction de filage, T a la direction transverse, et S au travers court.

Figure II-6 : Microstructure de I'acier ODS JO5 a 14%Cr a) dans le plan radial et b) dans le plan longitudinal
[Steckmeyer-2010]. Le symbole L correspond a la direction de filage, et R a la direction radiale.

En plus de la texture morphologique, ces nuances présentent également une texture
cristallographique prononcée. Les grains sont orientés de sorte que la direction <110> soit
alignée avec I'axe de filage. Dans le cas de la géométrie barre ]J05, les figures de pdles de la Figure
[1-8 sont caractéristiques d’une texture de type fibre. La texture cristallographique de la
géométrie larget F40 est similaire a celle de la nuance a 18%Cr (F20), nuance qui a été filée sous
forme de larget selon le méme procédé que la nuance F40, et dont la composition chimique est

identique a celle de la nuance ]J03. D’apres les figures de poles de la Figure II-7 qui
correspondent a cette nuance F20, la direction <110> est toujours alignée avec I'axe de filage,
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mais on note la présence de renforts locaux sur les directions <110> et <200> [Hadraba-2011].
Cette texture particuliere est due a I'étape de laminage a chaud.

La texture cristallographique des nuances filées sous forme de barre J27 (14%Cr), J20 (14%Cr)
et J03 (18%Cr) est similaire a celle de la nuance J05 (14%Cr).

direction
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Figure I1-7 : Figures de podles d'une nuance a 18%Cr filée sous forme de larget F20 [Hadraba-2011].
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Figure II-8 : Figures de poles de la nuance a 14%Cr filée sous forme de barre ronde J05 [Steckmeyer-2010].

b. Nuance a 9%Cr

Contrairement aux nuances a 14%Cr et 18%Cr, la nuance a 9%Cr-1%W, référencée F41 sous
forme de larget et J04 sous forme de barre, présente une morphologie quasi isotrope. Les grains
observés sur le larget F41 ont une forme équiaxe, comme le montre le cliché MET de la Figure
[1-9 [TEMAS-2009]. La taille des grains observés au MET est proche de 2-3 pm. D’apres les
figures de pdles de la Figure II-10 réalisées sur la barre, cette nuance ne présente pas de texture
cristallographique particuliere [Praud-2012]. Dans le cas de cette nuance, la texture donnée a
'origine par le filage a chaud a été effacée suite aux traitements thermiques d’austénitisation, de
trempe et de recuit.
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Figure II-9 : Cliché MET de la microstructure dans le plan longitudinal de la nuance d’acier ODS a 9%Cr-1%W
élaborée sous forme de larget (F41) [TEMAS-2009].
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Figure II-10 : Figures de poles de la nuance d’acier ODS a 9%Cr-1%W filée sous forme de barre J04 [Praud-
2012].

c. Récapitulatif des microstructures

Le Tableau II-1 présente un résumé de la caractérisation microstructurale des grains et de la
texture cristallographique des principales nuances étudiées.
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Tableau II-1 : Textures morphologique et cristallographique des nuances de I’étude

barres F43,]05,]03, barre 27 larset F40 larget F41,
J20,]62 916 mm ?#336 mm arg barreJ04/]24
forme allongée dansla | forme allongée dans forme allongée et aplatie dans forme équiaxe
direction de filage ladirection de filage ladirection de filage et de
forme des grains m m laminage O
taille moyenne 550 nm de diamétre 530 nm de diamétre section de 200 nm x 400 nm 2-3 um (larget F41)
des grains 1,2 pm de long 850 nm de long 1,2 pmde long 500 nm (barre J04)
texture <110> alignée avec <110> alignée avec .<1 10> alignée aveclaxe de pas de texture
cristallographique I'axe de filage 'axe de filage filage et renforts locawx sur les cristallographique
) ’ directions <110> et<200>
iy , [TEMAS-2009]
Sfar . - TANO- 1AS- g
références [Steckmeyer-2010] [Serrano-2012] [TEMAS-2009] [Praud-2012]

3. Caractérisation du comportement en traction

Le comportement en traction de la nuance J27 a été caractérisé dans le cadre de cette étude en
utilisant des éprouvettes cylindriques présentées sur la Figure II-11. Les autres nuances ont été
testées dans le cadre du projet MACNA [TEMAS-2009].

L=29mm
L, =15mm
Il Ji
@=3mm

Figure II-11 : Schéma d’une éprouvette de traction cylindrique.

a. Nuance ]J27 a 14%Cr

Les essais de traction ont été réalisés en sollicitation axiale (A) et en sollicitation radiale (R)
selon le schéma de préléevement de la Figure 11-12. La Figure II-13 et la Figure II-14 présentent
respectivement les courbes de 1'évolution de la contrainte nominale (F/So) en fonction de la
déformation nominale (AL/Lo) de la nuance J27 sollicitée a la vitesse de déformation de 10-3 s-1.
En sollicitation A, les essais a basse température, de -120°C a +20°C, ont été menés sur une
machine hydraulique Instron. Les autres essais en sens A, de +20°C a +700°C, ont été réalisés sur
une machine électromécanique Instron. En sollicitation R, les essais ont également été réalisés
sur une machine électromécanique.

Des essais ont aussi été menés a la vitesse de 5.10-2 s’ en sens A entre -120°C et +20°C sur une
machine hydraulique, les courbes contrainte-déformation correspondantes sont présentées sur
la Figure II-15. Les valeurs de la limite d'élasticité, de la contrainte maximale et des
allongements de tous les essais réalisés sur la nuance J27 sont rassemblées dans le Tableau II-2.

Les courbes a 20°C en sens A a 103 s'1 présentent quelques différences entre les deux moyens
d’essais utilisés. La limite d'élasticité est plus élevée de 70 MPa sur l'essai réalisé avec la
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machine électromécanique, soit une différence de 'ordre de 6%, et I'allongement a rupture est
de 25% sur la machine hydraulique contre 18% sur la machine électromécanique. L’allongement
réparti est également plus faible sur I'essai réalisé a 20°C avec la machine hydraulique.

Les essais de traction en sollicitations A et R mettent en évidence le comportement anisotrope
de la nuance ]J27. Bien que la limite d'élasticité et la contrainte maximale soient similaires entre
les sens A et R a la vitesse de 103 s'1, on observe une réduction significative de 1'allongement a
rupture a 20°C en sens R par rapport au sens A. En effet, I'allongement a rupture est de 18% en
sollicitation axiale contre 5% en sollicitation radiale. L’allongement réparti est également réduit
en sollicitation radiale, la valeur moyenne est de 8,9% pour le sens A contre 5% pour le sens R.
La capacité d’écrouissage du matériau est alors plus faible dans le sens R par rapport au sens A.

En sollicitation axiale a 20°C a la vitesse de 5.10-2 s°1, on observe une légere augmentation de la
limite d'élasticité et de la contrainte maximale de 2% par rapport a la vitesse de 103 s1. A la
température de -120°C, la limite d'élasticité est augmentée de 8% et la contrainte maximale de
4% a la vitesse de 5.10-2 s'1. L’allongement a rupture et I'allongement réparti sont, quant a eux,
réduits de 15% et de 25% a 5.10-2 s*L.

Ces essais mettent donc en évidence une augmentation de la limite d’élasticité du matériau et
une diminution de la ductilité et de 1'écrouissage lorsque 1'on augmente la vitesse de sollicitation
de 103s1a 5.102sl La perte significative de ductilité et la diminution de 1'écrouissage en sens
R par rapport au sens A ont également été mises en évidence. Ces essais montrent enfin que le
comportement de cette nuance est presque de type plastique parfait, il y a tres peu de
durcissement en sollicitation A comme en sollicitation R, et cette tendance est confirmée a 5.10-2
s,

direction
de filage
e
>—>l —yd =
—
A< <
- .y —
>_<>—<
| |
INSDS
0 {

Figure II-12 : Schéma de prélévement des éprouvettes de traction cylindriques en sens axial A et en sens
radial R sur la nuance J27.
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Figure II-13 : Courbes nominales contrainte - déformation de la nuance J27 sollicitée en

vitesse de 10-3 s-1,
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Figure II-14 : Courbes nominales contrainte - déformation de la nuance J27 sollicitée en sens radial R a la

vitesse de 10-3 s-1,
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Figure II-15: Courbes nominales contrainte - déformation de la nuance J27 sollicitée en sens axial A a la
vitesse de 5.102 s°1,

Tableau II-2 : Récapitulatif des résultats des essais de traction réalisés sur la nuance J27.

Moyen d’essais Sc_en_s dc_e d‘é[:‘f)if;gtcilsn Température . Rpg,.o, Rm Ap At
sollicitation en s en °C enMPa enMPa en % en %
Hydraulique A 103 -120 1213 1325 8,5 24,3
Hydraulique A 103 -80 1142 1301 10,8 231
Hydraulique A 103 -40 1087 1245 9,9 22,7
Hydraulique A 108 20 1039 1163 10,6 238
Hydraulique A 103 20 1048 1169 8,8 24,1
Electromécanique A 103 20 1113 1191 7.3 17,5
Electromécanique A 103 200 948 1048 6,5 16,3
Electromécanique A 103 300 857 947 6,2 16,2
Electromécanique A 108 400 881 944 58 17,1
Electromécanique A 103 500 755 778 2,2 15,3
Electromécanique A 103 600 532 551 2,1 21,9
Electromécanique A 103 650 424 4472 29 14,8
Electromécanique A 103 700 388 400 1,4 13,2
Hydraulique A 5.102 -120 1328 1373 6,3 20,0
Hydraulique A 5.102 -80 1190 1297 8,0 21,7
Hydraulique A 5.102 -40 1125 1250 3,4 21,2
Hydraulique A 5.102 20 1062 1176 3,0 21,6
Electromécanique R 103 -120 1285 1388 79 12,5
Electromécanique R 103 -30 1169 1288 7.2 11,6
Electromécanique R 103 -40 1120 1229 6,6 11,7
Hydraulique R 103 20 1023 1158 6,0 6,8
Electromécanique R 103 20 1091 1175 4,0 5,5
Electromécanique R 103 200 969 1053 3,7 7.5
Electromécanique R 103 300 915 998 3,3 4,6
Electromécanique R 103 400 823 908 5,0 9,2
Electromécanique R 103 500 688 718 2 10,6
Electromécanique R 103 600 481 509 1,2 7.3
Electromécanique R 103 650 425 453 1,6 6,8
Electromécanique R 103 700 333 361 1,6 4,1
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b. Autres nuances étudiées

Les essais de traction ont été réalisés en sollicitation A sur les nuances F43 et J03, et en
sollicitations A et R sur les nuances J20 et J27 (14%Cr), entre 20°C et 750°C. On gardera les
notations LT et TL dans le cas des nuances filées sous forme de larget, les deux nuances F40 et
F41 ont été testées selon ces directions.

La Figure I1-16 présente 1'évolution de la limite d'élasticité de ces nuances, et également de la
nuance J27, en fonction de la température pour une sollicitation axiale a 10-3 s-1, L'évolution de la
contrainte maximale est présentée sur la Figure II-17, I'allongement total sur la Figure 1I-18 et
I'allongement réparti sur la Figure II-19.

D’aprés la Figure 1I-16 et la Figure 1I-17, la limite d’élasticité et la contrainte maximale des
nuances F41, ]20, ]27 sont similaires entre les deux sens de sollicitation A et R. Dans le cas de la
nuance F40, la limite d'élasticité est plus élevée de 50 MPa en sens R par rapport a celle mesurée
en sens A, ce qui représente un écart d'environ 5%. D’apres la Figure II-18 et la Figure II-19,
pour toutes les nuances testées, I'allongement a rupture et I'allongement réparti sont plus faibles
en sollicitation R par rapport a la sollicitation A, sauf dans le cas de la nuance F41. D’aprés Praud
[Praud-2012], les pics d’allongement observés vers la température de 600°C seraient dus a un
mécanisme de vieillissement dynamique caractérisé par un déplacement simultané de
dislocations a faible et a grande vitesse.

En ce qui concerne l'effet de la composition chimique, la limite d’élasticité et la résistance
maximale semblent augmenter avec la teneur en chrome, au détriment de la ductilité.

1600 1 —e—FA1 LT 9%Cr larget  —e—F40 LT 14%Cr larget
-G- F41 TL9%Cr larget  --G- F40 TL 14%Cr larget
1400 - —m—127 A 14%Cr barre 120 A 14%Cr barre
-3-127 R 14%Cr barre J20 R 14%Cr barre
< 1200 - & F43 A 14%Cr barre J03 A 18%Cr barre
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Figure II-16 : Evolution de la limite d’élasticité des nuances d’aciers ODS a 9%Cr, 14%Cr et 18%Cr en fonction
de la température d'essai a la vitesse de 10-3 s'1 [TEMAS-2009].
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Figure II-17 : Evolution de la contrainte maximale des nuances d’aciers ODS a 9%(Cr, 14%Cr et 18%Cr en
fonction de la température d'essai a la vitesse de 10-3 s-1 [TEMAS-2009].
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Figure II-18 : Evolution de I'allongement total des nuances d’aciers ODS a 9%Cr, 14%Cr et 18%Cr en fonction
de la température a la vitesse de 10-3 s'1 [TEMAS-2009].
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Figure II-19 : Evolution de l'allongement réparti des nuances d’aciers ODS a 9%Cr, 14%Cr et 18%Cr en
fonction de la température a la vitesse de 10-3 s'1 [TEMAS-2009].

4. Caractérisation de la résistance a l'impact

a. Technique expérimentale

Les essais Charpy [Charpy-1901, Francois-2007] permettent de caractériser la résistance au
choc des matériaux. Les éprouvettes, de forme rectangulaire, présentent une entaille en forme
de U ou de V. Un mouton pendule vient impacter les éprouvettes au droit de I'entaille, et
I'énergie consommeée pour rompre I'éprouvette est mesurée.

Les nuances citées dans le Tableau I-1 ont été testées selon la procédure décrite dans la Norme
NF EN ISO 14556 [IS014556-2001], avec un mouton-pendule d'une capacité de 50] de marque
Roell Amsler (Zwick). Les éprouvettes utilisées ont une dimension réduite de 27 mm x 4 mm x 3
mm et une entaille en V. Ces éprouvettes, référencées sous le nom de mini-Charpy, sont
schématisées sur la Figure 1I-20. La marge d'erreur de mesure sur les énergies a rupture est de
+/-0,25].

60°
73 mm
27 mm

Figure II-20 : Schéma d’une éprouvette de résilience de type mini-Charpy.
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Les nuances de I'étude ont été testées en sollicitation longitudinale (LT) et en sollicitation
transverse (TL) selon les schémas de la Figure II-21. Le terme LT signifie que I'éprouvette est
orientée dans la direction L et que I'entaille est faite suivant la direction T, et vice-versa pour la
sollicitation TL. Les microstructures du larget et de la barre sont également représentées sur ces
schémas, les grains schématisés sont grossis avec un facteur d’environ 10 000 par rapport a la
microstructure réelle. A cause de leur petit diameétre, les nuances J20, ]J62 et F43 ont dans un
premier temps été testées uniquement en sollicitation LT. Dans le cas de la nuance J62, des
essais en sollicitation TL ont pu étre réalisés grace a 'utilisation d’éprouvettes « reconstituées ».
La mise en place et la procédure de validation de ces essais avec éprouvettes reconstituées sont
présentées en Annexe 1.

direction de filage direction de filage
et de laminage

N | /

géomeétrie larget géomeétrie barre

Figure II-21 : Schéma des éprouvettes mini-Charpy prélevées en sens LT et TL dans les géométries largets
(F41 et F40) et dans la barre J27 de diametre 36 mm, et de la microstructure sous-jacente.

Les essais de résilience ont été réalisés a des températures comprises entre -130°C et 325°C.
Huit a douze éprouvettes ont été testées par matériau afin de construire les courbes de
transition ductile-fragile.

Les essais réalisés sont instrumentés, ce qui permet d’accéder aux valeurs de force et de
déplacement du marteau au cours de 'essai. Le déplacement du marteau est mesuré grace a un
capteur optique, et la force exercée sur I'éprouvette est déterminée a I'aide d'un pont de jauges
de déformation placé sur le marteau. Ces mesures donnent lieu au tracé de courbes de type
force-déplacement (f-d), qui permettent de décrire le comportement de I’éprouvette au cours de
I'essai. L'aire sous la courbe force-déplacement correspond a lI'énergie consommée par la
déformation et par la rupture de I'éprouvette au cours de 1'essai [Norme-2001]. Les courbes f-d
correspondant aux essais réalisés sur les matériaux de I'étude sont présentées dans I’Annexe 2.
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Grandeurs caractéristiques des courbes en énergie a rupture

A partir des courbes en énergie a rupture, il est possible de déterminer une température de
transition ductile-fragile (TTDF) et une énergie de palier ductile USE (upper shelf energy). La
TTDF est habituellement définie comme la température a laquelle I'énergie a rupture est égale a
(USE + LSE)/2, avec LSE (lower shelf energy) I'énergie de palier fragile [Francois-2007].

Dans le cadre de cette étude, les courbes ont été lissées avec le logiciel SigmaPlot a partir de
I’équation [Francois-2007] :

(USE + LSE) (USE — LSE) T —TTDF
. + - X tanh (f)

Eq (1.1
z > q (IL.1)

E(J)=

0

ou le terme USE (Upper Shelf Energy) fait référence a I'énergie de palier ductile, et le terme T
correspond a la température d'essai. Le terme Co dépend de I'étalement en température de la
phase de transition ductile-fragile. Les valeurs d’'USE, de LSE, de la TTDF et de Co sont identifiés
lors du lissage de la courbe.

La TTDF définie par cette méthode est un critére comparatif. Certains auteurs [Nichol-1980,
Nam-2006] utilisent une valeur de TTDF basée sur I'observation des faciés de rupture et non sur
les valeurs de résilience ou d’énergie a rupture. La TTDF est alors définie comme la température
a laquelle la moitié de la surface de rupture est fragile, cette valeur est désignée par 'acronyme
FATT (fracture appearance transition temperature).

Grandeurs caractéristiques des courbes instrumentées

La Figure II-22 présente une courbe instrumentée de type force-temps typique d’'un matériau
métallique dans sa phase de transition ductile-fragile [Chaouadi-2002]. Sur cette figure,
Chaouadi et Fabry donnent également les correspondances entre les diverses parties de la
courbe force-temps et la morphologie du facies de rupture. Quatre valeurs caractéristiques sont
définies sur cette courbe :

e laforce Fey (ou Pgy) : force d’écoulement généralisé

e laforce Fu (ou Pu) : force maximale vue par I'éprouvette au cours de I'essai

e la force Fiy (ou Pw) : force a 'amorcage de la propagation instable de la fissure, ce point
marque I'amorc¢age d‘une rupture brutale

o laforce Fa (ou Pa): force a lI'arrét de la propagation instable de la fissure, ce point marque
la reprise du mode de rupture stable

La partie de la courbe située entre la force Fgy et la force Fiy correspond a la déformation
plastique de 1'éprouvette suivie d'une rupture de type ductile. Sur le faciés, cela se traduit par la
formation d’'une zone rompue de maniere ductile au droit de 'entaille. Ensuite, lorsque la force
atteint la valeur Fyy, la fissure se propage de maniere brutale. Lorsqu’il s’agit de rupture fragile,
le facies de rupture présente une zone clivée située au centre du facies. Enfin, apres l'arrét de la
fissure au point Fa, le mode de rupture redevient ductile : du cisaillement est alors observé sur le
faciés de rupture.
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Figure II-22: Courbe force (load) - temps (time) typique d'un matériau en transition ductile-fragile et
correspondance entre les différentes parties de la courbe avec la morphologie du facies de rupture
[Chaouadi-2002].

Les énergies a 'amorcage de la rupture brutale E.n ont été calculées a partir des courbes force-
déplacement, I'énergie E.m correspond a I'aire sous la courbe lorsque la force atteint la valeur Fiy.
Les courbes des énergies a I'amorgage en fonction de la température d’essai ont été lissées avec
I'équation :

— — bT

La température d’essai T est exprimée en °C, et la valeur b exprimée en °C-1 est en lien avec la
courbure de la courbe exponentielle, plus cette valeur est grande et plus I'énergie a I'amorgage
augmente rapidement avec la température.

b. Résultats des essais de résilience

Nuance F41 a 9%Cr filée sous forme de larget

Les courbes en énergie a rupture obtenues pour la nuance a 9%Cr F41 filée sous forme de larget,
sollicitée en sens LT et TL, sont présentées sur la Figure 1I-23. Les facies de rupture observés a
I’échelle macroscopique sont également présentés sur cette figure. Les valeurs de la TTDF et de
I'énergie de palier ductile sont similaires en sollicitation LT et TL; la valeur de la TTDF est
proche de -47°C et I'USE est proche de 4,8 ]. A 1'échelle macroscopique, les facies de rupture
présentés sur la Figure I1I-23 sont identiques en sollicitation LT et TL. Des fissures de délaminage
sont également présentes quel que soit le sens de la sollicitation.
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Figure II-23 : Courbes en énergie a rupture et vues macroscopiques des faciés de rupture de la nuance F41 a
9%(Cr filée sous forme de larget, sollicitée en sens LT et TL.

AT'échelle microscopique, comme le montrent les clichés MEB de la Figure 11-24, les mécanismes
de rupture sont identiques en sollicitation LT et TL. A -100°C le matériau a rompu par clivage et
les facettes ont une forme équiaxe et une taille de 2-3 pm. A +20°C la nuance est en transition
ductile-fragile, le faciés de rupture présente alors des facettes de clivage ainsi que des cupules.
Enfin, a +325°C, le facies de rupture est entierement ductile a cupules.

-100°C 20°C

forme de larget, sollicitée en sens LT et TL. La direction de filage est représentée.
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La Figure II-25 présente les courbes en énergie a I'amorgage de la rupture brutale, obtenues
pour la nuance F41. Comme pour les énergies a rupture, il y a un bon accord entre les valeurs
obtenues en sollicitation LT et TL au-dessus de -80°C. En dessous de cette température, le
nombre d'essais est insuffisant pour pouvoir comparer le comportement de la nuance dans les
deux sens de sollicitation.

Nous concluons donc que ce matériau présente un comportement quasi-isotrope entre -80°C et
325°C.

€ F41LT 9%Cr larget
® F41 TL 9%Cr larget

L
0 T T T T T 1

-200 -150 -100 -50 0 50 100

Energie a 'amorcage de la rupture brutale E__ (J)

Tempeérature (°C)

Figure II-25 : Courbes en énergie a I'amorcage de la rupture brutale de la nuance F41 sollicitée en sens LT et
TL.

Nuance F40 a 14%Cr filée sous forme de larget

Les courbes en énergie a rupture et les facies de rupture obtenus dans le cas de la nuance a
14%Cr F40 filée sous forme de larget, sollicitée en sens LT et TL, sont présentés sur la Figure
[1-26. Contrairement a la nuance précédente, le comportement a I'impact de la nuance F40 est
anisotrope. Méme si la TTDF est semblable pour les deux sens de sollicitation LT et TL et proche
de 3°C, I'énergie de palier ductile est pour sa part réduite de 22% en sollicitation TL par rapport
a la sollicitation LT, passantde 7,3 ] a 5,7 .
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Figure II-26 : Courbes en énergie a rupture et vues macroscopiques des faciés de rupture de la nuance F40 a
14%Cr filée sous forme de larget, sollicitée en sens LT et TL.

En ce qui concerne les facies de rupture présentés sur la Figure 11-26, des fissures de délaminage
sont apparues quel que soit le sens de sollicitation, et majoritairement lorsque le matériau est en
phase de transition ductile-fragile. Dans les deux cas de figure, les fissures observées sont
orientées dans le plan de laminage du larget. Les observations a I'échelle microscopique de ces
faciés de rupture sont présentées sur la Figure 11-27. A -100°C, les facies LT et TL présentent
tous deux des facettes de clivage de forme allongée, dont la taille est proche de 1um de large et
5-10 pm de long. A +180°C en sens LT, hormis la présence d’'une fissure de délaminage, le faciés
de rupture est de type ductile a cupules et des inclusions riches en aluminium sont observées au
fond des plus grandes cupules (20 pm). Par contre, en sollicitation TL, les éléments
microstructuraux observés a +180°C ont une forme allongée dans I'axe de filage et une taille de
'ordre de plusieurs dizaines de micrométres. Ces éléments ressemblent a des facettes de clivage
mais de nombreux ligaments ductiles sont présents, on parle alors de quasi-clivage. Enfin, a
+325°C, les faciés LT et TL sont entierement ductiles et les cupules ont une forme équiaxe en
sollicitation LT, alors qu'elles sont allongées dans 1'axe de filage en sollicitation TL. Ces cupules
allongées en sollicitation TL ont une taille de 'ordre d'une dizaine de micrometres.
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Figure II-27 : Fractographies réalisées au MEB sur les faciés de rupture de la nuance F40 a 14%Cr filée sous
forme de larget, sollicitée en sens LT et TL. La direction de filage est représentée. La fleche blanche sur le
faciés rompu a 180°C en sens LT désigne une particule riche en aluminium.

La Figure I1-28 présente les courbes en énergie a I'amorcage de la rupture brutale obtenues pour
cette nuance F40. Contrairement aux courbes en énergies a rupture, il n'y a pas de différence
entre les deux sens de sollicitation au niveau des énergies a I'amorcage de la rupture brutale.

Ce matériau apparait donc isotrope en termes d'amorcage de la rupture brutale, et anisotrope en
termes d'énergies a rupture.
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Figure II-28 : Courbes en énergie a I'amorcage de la rupture brutale de la nuance F40 sollicitée en sens LT et
TL.
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Nuance [27 a 14%Cr filée sous forme de barre

Les courbes en énergie a rupture et les facies de rupture obtenus pour la nuance a 14%Cr filée
sous forme de barre ]27, sollicitée en sens LT et TL, sont présentés sur la Figure 1I-29. Comme
dans le cas du larget F40, le comportement a I'impact de la nuance ]J27 est anisotrope. Les
valeurs de la TTDF et de 'USE en sens LT sont respectivement de -30°C et 7,7 J. En sens TL, la
TTDF est décalée de +130°C et 'USE est diminuée de 55%. En sollicitation LT, on note une
dispersion importante en énergies a rupture lorsque le matériau est en transition ductile-fragile.
En effet, les énergies a rupture mesurées a -10°C sont comprises entre 3 ] et 10,5 J. De plus, la
phase de transition ductile-fragile est étendue sur environ 100°C en sollicitation LT, contre
400°C en sollicitation TL.

D'apres la Figure 11-29, les facies de rupture des éprouvettes testées a -10°C en sollicitation LT
présentent un mécanisme de rupture de type bifurcation, comme dans le cas de la nuance F43
citée dans le chapitre I. A cette température de -10°C, plus I'énergie a rupture est élevée et plus
le relief du faciés semble marqué. En sollicitation TL les facies ne présentent pas de bifurcation,
etil n’y a pas de fissures de délaminage contrairement a ce qui a été observé sur le larget F40.

12 - ® J27 LT 14%Cr barre

O J27 TL 14%Cr barre

Energie (J)

100 200 300 400
Température (°C)
Figure II-29 : Courbes en énergie a rupture et vues macroscopiques des faciés de rupture de la nuance J27 a

14%Cr filée sous forme de barre, sollicitée en sens LT et TL.

Les observations fractographiques des facies de rupture de la nuance sont présentées sur la
Figure 11-30. En sollicitation LT, les facettes de clivage observées a -100°C ont une forme équiaxe
et une taille de 2-3 pm. A +20°C, le faciés de rupture correspondant au sens LT comporte
quelques facettes de clivage d'une taille comprise entre 5 et 20 um, ce qui est largement
supérieur a la taille des grains observés au MET (0,5 - 1 pum). Enfin, a +325°C, le faciés est
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entierement ductile et les cupules ont une forme équiaxe. En sollicitation TL, comme dans le cas
de la nuance F40, du quasi-clivage apparait sur les faciés de rupture a -40°C et a +100°C, et la
rupture est de type ductile a +325°C avec des cupules de forme allongée selon la direction de
filage.

-40°C 20°C 325°C

Figure II-30 : Fractographies réalisées au MEB sur les faciés de rupture de la nuance J27 a 14%(Cr filée sous
forme de barre, sollicitée en sens LT et TL. La direction de filage est représentée.

La Figure I1-31 présente les courbes en énergie a I'amorcage de la rupture brutale obtenues pour
cette nuance J27. La courbe correspondant au sens TL est décalée de 200°C vers les hautes
températures par rapport au sens LT.

Cette nuance est donc anisotrope en termes d'énergies a rupture, mais aussi en termes
d'énergies a 'amorcage de la rupture brutale.

6 -
& J27LT 14%Cr barre
® J27 TL 14%Cr barre

Energie a 'amorgage de la rupture brutale E,, (J)

-200 -100 0 100 200 300

Température (°C)

Figure II-31 : Courbes en énergie a I'amorcage de la rupture brutale de la nuance J27 sollicitée en sens LT et
TL.
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Autres nuances filées sous forme de barre

Les courbes en énergie a rupture des nuances F43, J20, J04 et J03 sont présentées sur la Figure
[1-32. Le Tableau II-3 regroupe les valeurs de la TTDF et de I'USE déterminées pour chacune de
ces nuances. La nuance J04 a 9%Cr présente un comportement similaire a celui du larget F41 de
référence, ce qui est en accord avec le fait que les nuances F41 et J04 ont une microstructure
similaire et isotrope.

Par contre, comme pour la nuance J27, la nuance J03 a 18%Cr et les nuances F43 et ]20 a 14%Cr
présentent une transition ductile-fragile peu étendue en température, les énergies en zone de
transition ductile-fragile sont plus élevées que 1'énergie de palier ductile, et plusieurs
éprouvettes présentent une rupture par bifurcation. Les faciés de rupture de ces éprouvettes
sont également présentés sur la Figure II-32. L'apparition de la bifurcation semble donc étre
favorisée par un facteur commun entre toutes ces nuances a 14%Cr et 18%(Cr.

A basse température, d'aprés la Figure 11-33, le faciés de rupture de la nuance F43 testée a
-130°C en sollicitation LT présente des facettes de clivage d'une taille de 15-20 um, comme dans
le cas de la nuance J27. La présence d'une différence entre la taille des facettes de clivage et la
taille des grains observés au MET semble donc étre une autre tendance récurrente sur les
nuances a 14%_Cr.

» <

Energie (J)

J04 LT 9%Cr barre

J20 LT 14%Cr barre
F43 LT 14%Cr barre
JO3 LT 18%Cr barre

oe4dnm o

0 I T T I T 1
-200 -100 0 100 200 300 400

Température (°C)

Figure II-32 : Courbes en énergie a rupture des nuances J04, J20, F43 et J03 sollicitées en sens LT. Les trois
facies de rupture présentés correspondent a des éprouvettes rompues par bifurcation.
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Tableau II-3 : Valeurs de la TTDF et de I'USE des nuances étudiées obtenues a partir de I'’équation II.1

TTDF (°C) USE (J)
Nuance

LT TL LT TL

F41 (larget 9%Cr) -45 -49 5,1 4,6
J04 (barre 9%Cr) -62 non disp. 7,1 non disp.

F40 (larget 14%Cr) 1 6 7,3 5,7

J27 (barre 14%Cr) -30 101 7,7 3,5
F43 (barre 14%Cr) -95 non disp. 9,7 non disp.

]62 (barre 14%Cr) -79 42 5,9 2,5
J20 (barre 14%Cr) -137 non disp. 10,2 non disp.
J03 (barre 18%Cr) -37 non disp. 9,4 non disp.

Figure II-33 : Fractographie réalisée au MEB sur les faciés de rupture de la nuance F43 a 14%(Cr filée sous
forme de barre, sollicitée en sens LT a -130°C.

Du fait des nombreuses similitudes observées en sollicitation LT entre la nuance J27 et les
nuances J03, F43 et ]20, nous nous attendons a ce que le comportement de ces trois derniéres
nuances soit dégradé en sollicitation TL, comme dans le cas de la nuance J27. Etant donné qu'’il
n’était pas possible de tester ces barres en sens TL a cause de leur petit diameétre, des essais ont
été mis au point en utilisant des éprouvettes mini-Charpy reconstituées par soudage d’ailes
supplémentaires, ces travaux font I'objet de I'’Annexe 1. Par manque de matiére, les essais ont été
réalisés sur une autre nuance a 14%Cr, référencée ]62, dont la composition chimique, les
traitements thermiques et la texture sont similaires aux barres de 1'étude. Les résultats de ces
essais sont présentés sur la Figure 11-34. La TTDF de la nuance J62 est de -79°C en sollicitation
LT, contre +42°C en sollicitation TL, et les énergies du palier ductile sont respectivement de 5,9 ]
et de 2,5 J. Le décalage de la TTDF est donc de +120°C en sollicitation TL par rapport a la
sollicitation LT, et I'abaissement du palier ductile de 58%. Ces décalages sont trés proches de
ceux observés sur la nuance J27 (+130°C et -55%).
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Figure II-34 : Courbes en énergie a rupture de la nuance J62 a 14%Cr filée sous forme de barre, sollicitée en
sens LT et TL. Les éprouvettes correspondant au sens TL ont été reconstituées par soudage.

c. Discussion des résultats

La nuance F41 a 9%Cr est considérée comme le matériau de référence, du fait de sa
microstructure quasi isotrope et de son comportement également isotrope en traction et en
résilience.

Nuance F40 a 14%Cr filée sous forme de larget

La nuance F40 a un comportement en traction anisotrope caractérisé par une hausse de la limite
d'élasticité et par une baisse de la ductilité en sens transverse. En résilience, la nuance F40 a
également un comportement a l'impact anisotrope du point de vue des énergies a rupture, en
particulier lorsque le palier ductile est atteint. D’aprés les courbes force-déplacement présentées
sur la Figure 1I-35 obtenues lors des essais de résilience a +180°C, 'anisotropie en énergie a
rupture est due a une différence de comportement mécanique : la nuance F40 est
majoritairement ductile en sollicitation LT, alors que le comportement est ductile-fragile en
sollicitation TL. Une rupture par quasi-clivage a en effet été observée sur le faciés de rupture
obtenu en sollicitation TL a +180°C. En sollicitation LT, le facies de rupture obtenu a +180°C
présente deux fissures de délaminage, qui sont tres probablement responsables de la présence
d’oscillations sur la courbe f-d. Bien que le comportement global de cette éprouvette soit ductile,
une énergie a 'amorcage a tout de méme été calculée a I'instant ou apparaissent ces oscillations
pour prendre en compte la présence des fissures de délaminage.

De plus, ces courbes f-d sont en accord avec les essais de traction puisque 'augmentation de la
limite d’élasticité en sollicitation radiale s’accompagne d’'une augmentation de la valeur de la
force Fgy en sollicitation TL. De plus, sur la plage de températures de +20°C a +400°C,
I'allongement réparti et I'allongement total de la nuance F40 sont réduits respectivement de

51



50% et 30% en sens TL par rapport au sens LT. Cela peut expliquer la chute de charge finale plus
rapide en sollicitation TL sur la courbe f-d, et de ce fait en partie la diminution de I'énergie a
rupture au niveau du palier ductile sur la courbe de transition ductile-fragile.

Enfin, la stabilité de la TTDF de la nuance F40 entre les sollicitations LT et TL est en accord avec
la stabilité de I'énergie a 'amorcage de la rupture brutale entre -100°C et +180°C.
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Figure II-35: Courbes force-déplacement de la nuance F40 testée en résilience en sollicitation LT et TL a
+180°C. Des oscillations sont présentes sur la courbe correspondant au sens LT, probablement a cause de la
formation de fissures de délaminage.

Nuance |27 a 14%Cr filée sous forme de barre

La nuance ]J27 a également un comportement anisotrope, caractérisé en traction par une baisse
des allongements a rupture et réparti en sens R, alors que la limite d'élasticité et la contrainte
maximale sont similaires en sens A et R. En termes de résilience, cette anisotropie se traduit par
une baisse de 'USE et par une augmentation significative de la TTDF. Contrairement a la nuance
F40, les énergies a l'amorcage de la rupture brutale sont significativement réduites en
sollicitation TL par rapport a la sollicitation LT, et on observe un décalage de la TTDF de +130°C
en sens TL. On peut alors supposer que la contrainte nécessaire pour activer le défaut a l'origine
de la rupture brutale soit plus faible en sens TL par rapport au sens LT, ce qui signifierait que les
défauts activés en sollicitation TL ont une taille plus grande qu’en sollicitation LT, selon le critére
de Griffith donné par I'équation 11.3 [Griffith-1921] :

2Ey,
ma

O =
Eq. (I1.3)

avec o, la contrainte critique pour propager une fissure de longueur 23, ys I'énergie de surface et
E le module d’Young.
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Comme pour le larget F40, la réduction significative de I'énergie de palier ductile de la nuance
J27 en sens TL peut étre liée a la perte de ductilité en traction dans le sens radial. D’apres les
courbes f-d présentées sur la Figure II-36 obtenues lors des essais de résilience a 325°C, la
valeur de Fgy est similaire entre les deux sollicitations, ce qui est en accord avec la stabilité de la
limite d’élasticité observée en traction entre les sens A et R. Cependant, I'amorcage de la rupture
se fait beaucoup plus tot dans le cas du sens TL, ce qui semble lié a la forte diminution de
I'allongement réparti. De plus, aprés 'amorcage de la fissure stable, la diminution de la force
exercée sur I'éprouvette est plus rapide dans le cas du sens TL, l'aire sous la courbe et donc
I'énergie consommée sont significativement réduites.

1.8 - —127 LT 325°C 6,53)

—1J27 TL 325°C 3,32J
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1.4

orce (kN)
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0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
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Figure II-36 : Courbes force-déplacement de la nuance J27 testée en résilience en sollicitation LT et TL a
325°C.

En sollicitation LT, la courbe en énergie a rupture (Figure I1-29) présente une transition "rapide"”
et des énergies a rupture plus élevées que I'énergie de palier ductile. Or, les courbes en énergies
a l'amorcage de la rupture brutale ne suivent pas cette tendance, les énergies croissent avec la
température. Les énergies élevées mesurées en transition ductile-fragile sont donc dues a un
mécanisme de propagation de la fissure principale tres consommateur en énergie. D'aprés
I'examen des faciés de rupture, la principale piste a explorer est le phénomeéne de bifurcation. Ce
phénomene est de plus récurrent sur toutes les nuances étudiées a 14%Cr et 18%Cr filées sous
forme de barre.

Micromécanismes de clivage sur les nuances a 14%Cr filées sous forme de barre

Les observations microscopiques réalisées sur les barres F43 et ]J27 sollicitées en sens LT
mettent en évidence des facettes de clivage de forme équiaxe et d'une taille beaucoup plus
grande que celle des grains observés au MET. Les facettes de clivage observées ont une taille de
I'ordre de 15-20 pm, alors que la taille des grains n’est que de 0,5-1 um. Par contre, dans le cas
de la nuance de référence F41, les facettes de clivage et les grains ont une taille similaire et
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proche de 3 pum. La présence d'un facteur 10 voire 20 entre la taille des grains et la taille des
facettes de clivage semble étre un phénomene récurrent sur les nuances a 14%Cr filées sous
forme de barre.

5. Conclusions

Le comportement a I'impact de la nuance a 14%Cr F40 filée sous forme de larget est anisotrope
et semble lié a la perte de ductilité en sens transverse. La stabilité de la TTDF est due au fait que
les énergies a I'amorcage de la rupture brutale sont similaires entre les sollicitations LT et TL.

Dans le cas de la nuance a 14%Cr ]J27 filée sous forme de barre, un décalage significatif de la
TTDF vers les hautes températures a été observé en sollicitation TL par rapport a la sollicitation
LT. Cela peut étre lié a une différence entre les deux sens de sollicitation concernant I'entité
microstructurale qui controle I'amorgage de la rupture brutale. La diminution de I'énergie de
palier ductile en sens TL semble liée a une perte de ductilité, comme dans le cas du larget F40.

Le mécanisme de bifurcation est récurrent sur les nuances filées sous forme de barre a 14%Cr et
18%Cr sollicitées en sens LT. De plus, ce mécanisme semble étre responsable des énergies a
rupture élevées mesurées dans la phase de transition ductile-fragile.

Toujours dans le cas des nuances a 14%Cr filées sous forme de barre et sollicitées en sens LT, la
taille des facettes de clivage et la taille des grains different d'un facteur 10 a 20. Il s'agira donc de
définir 1'entité microstructurale qui controéle la propagation du clivage, cette entité effective
étant plus grande que les grains observés au MET.

Enfin, les nuances gardées pour la suite de 1'étude sont les nuances a 14%Cr et 18%Cr, qui
présentent donc un comportement a l'impact atypique par rapport a la nuance de référence a
9%Cr. La nuance qui aura le meilleur comportement apres vieillissement thermique sera choisie
pour réaliser les études sur les mécanismes de rupture (chapitre IV) et la modélisation de la
rupture fragile (chapitre V).
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CHAPITRE IIL
Effets du vieillissement thermique sur les nuances
d’aciers ODS ferritiques a 14 et 18%Cr

A T'heure actuelle, peu d’études ont été réalisées sur le vieillissement thermique des aciers
inoxydables de type ODS entre les températures de 400°C et 650°C, issues du cahier des charges
du matériau de gainage des RNR-Na. La problématique du vieillissement thermique a cependant
été largement traitée dans le cas des aciers inoxydables conventionnels, de types ferritique et
austéno-ferritique (aciers duplex), dans le cadre d’applications de matériaux de structure pour
les réacteurs a eau pressurisée [Padilha-2007] et pour des applications dans le domaine de la
chimie [Brown-1983] et de la pétrochimie [Chen-2001].

Dans un premier temps, une étude bibliographique a permis d’identifier les tendances générales
concernant le vieillissement thermique des aciers inoxydables conventionnels. Cette étude fait
un état des lieux des modifications microstructurales observées dans les aciers inoxydables
vieillis, et de leurs effets sur les propriétés mécaniques de ces nuances. Dans le cas des aciers
0DS, des données sont disponibles dans la littérature sur les effets du vieillissement thermique a
475°C de la nuance PM2000, de composition chimique Fe-18,6%Cr-5,5%Al1-0,54%Ti-0,39%Y,
pour des durées de vieillissement inférieures a 3600 heures [Capdevila-2008]. Des études ont
également été réalisées par C. Zakine et al. sur la nuance d'acier ODS DY de composition Fe-
13%Cr-1,5%Mo-2,2%Ti-0,5%Y-03, fabriquée par filage a chaud et vieillie a 800°C pendant 24
heures [Zakine-1996]. Enfin, d'autres auteurs ont mis en évidence les effets du vieillissement
thermique sur la nuance MA975, de composition Fe-14%Cr-1%Ti-0,3%Mo0-0,25%Y03, lors
d’essais de fluage a 650°C [Whilshire-2004], et sous irradiation a 400°C [Ribis-2013].

La présente étude a, quant a elle, pour objectif d’évaluer les effets du vieillissement thermique
sur le comportement a I'impact de la nuance d’acier ODS référencée J03, de composition Fe-
18%Cr-1%W-0,3%Ti-0,3%Y:03, et de la nuance J27 de composition Fe-14%Cr-1%W-0,3%Ti-
0,3%Y,0s3. Par rapport a la nuance PM2000, la nuance J03 a une teneur en chrome proche, mais
est enrichie en tungsténe et non en aluminium. Cette nuance J03 a été vieillie a 400°C, 500°C et
600°C pour une durée de 5000 heures, soit environ 8 mois. La température de 650°C, testée
dans le cadre d’études sur le fluage menées au CEA, n’a pas été retenue pour cette étude. Dans le
cas de la nuance J27, dont la caractérisation est présentée dans le chapitre suivant, le molybdéene
présent dans les nuances DY et MA957 a été remplacé par du tungstene, et la teneur en titane
réduite a 0,3% massique. La plage de températures testées est également de 400°C a 600°C.
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1. Etude bibliographique

a. Diagrammes de phases

Dans un premier temps, les diagrammes de phases concernant les principaux éléments
chimiques des nuances d’acier ODS a 18% et 14% de chrome ont été étudiés. Ces diagrammes
permettent de connaitre les phases a I’équilibre thermodynamique dans un systéme binaire ou
ternaire a une température donnée. L'atteinte de cet état d’équilibre dépend de la durée du
vieillissement thermique et des cinétiques de précipitation des différentes phases.

L’étude de ces diagrammes de phases a permis de repérer les phases susceptibles de se former
dans un alliage de type Fe-Cr-W-Ti-C, entre 400°C et 650°C. Par exemple, d’aprés le diagramme
de phases Fe-Cr de la Figure III-1, une teneur en chrome de 18% massiques peut engendrer la
formation d’une phase intermétallique de type o a haute température, et une séparation du
Fe(a) et du Cr(a), dit o, en dessous de 520°C [Williams-1958]. Dans le cas d'une nuance a
14%Cr, la teneur en chrome est insuffisante pour former la phase o, mais la phase o' est
toujours susceptible de se former en dessous de 520°C.

De plus, d’apres le diagramme Fe-W présenté sur la Figure I1I-2, 1a présence de 1% massique de
W peut étre a 'origine de la formation de phases de Laves (A ou 1) de type Fe;W entre 400°C et
650°C, et ceci quelle que soit la teneur en chrome de la nuance [Gustafson-1988]. La phase p
présente sur ce diagramme, de type Fe;Ws, n'est pas susceptible d'étre rencontrée dans les
nuances J03 et J27 du fait de leur faible teneur en tungstene.

Une phase ternaire de type intermétallique apparait également dans le systéme Fe-Cr-Ti de la
Figure III-3, il s’agit de la phase y [Raghavan-1987]. Cette phase est stabilisée par quelques
pourcents massiques de titane, pour une teneur en chrome supérieure a 12%. La teneur en
titane des nuances J03 et 27 étant de 0,3%, la phase y ne devrait pas étre observée a l'état
d'équilibre thermodynamique dans ces nuances, sauf en cas d'enrichissement local en titane.

Enfin, d’apres les diagrammes de phases Fe-Cr-C de la Figure IlI-4 et de la Figure III-5, les
carbures de type Crz3Cs sont stables a partir de 10%Cr a 527°C [Andersson-1988] et a partir de
8%Cr a 627°C [Raghavan-1994]. La phase ¢ apparait également stable a 627°C pour une teneur
de 18%Cr d'apres ce diagramme Fe-Cr-C [Raghavan-1994], contrairement a ce qu'annonce le
diagramme de phase Fe-Cr de la Figure III-1.

Les phases susceptibles de se former dans les nuances J03 et J27 en fonction de la température
de vieillissement sont données dans le Tableau III-1.
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Figure III-1 : Diagramme de phases Fe-Cr, la phase a correspond au Fe(a), la phase o’ correspond au Cr(a), et
la phase ¢ est de type FeCr [Williams-1958]. Le trait rouge correspond a la teneur en chrome de la nuance J03,
et le trait bleu en pointillés correspond a la teneur en chrome de la nuance J27.
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Figure III-2 : Diagramme de phases Fe-W, la phase de Laves A est de type Fe:W, la phase p est de type Fe7Ws
[Gustafson-1988]. Le trait rouge correspond a la teneur en tungsténe des nuances J03 et J27.
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Figure III-3 : Diagramme de phases Fe-Cr-Ti a 550°C. La phase ternaire y est de type Fe32Cr17Tio, la phase ¢ de
type FeCr, et la phase de Laves A de type Fe:Ti [Raghavan-1987]. Le point marqué par une fleche rouge
correspond a la teneur en chrome et en titane de la nuance J03, et le point indiqué par la fleche bleue en
pointillés correspond a la teneur en chrome et en titane de la nuance J27.
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Figure III-4 : Diagramme de phases Fe-Cr-C a 527°C [Andersson-1988]. Le point marqué par une fleche rouge
correspond a la teneur en chrome et en carbone de la nuance J03, et le point indiqué par la fleche bleue en
pointillés correspond a la teneur en chrome et en carbone de la nuance J27.
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Figure III-5 : Diagramme de phases Fe-Cr-C a 627°C [Raghavan-1994]. Le point marqué par une fleche rouge
correspond a la composition de la nuance J03 a 18%Cr, et le point indiqué par la fleche bleue en pointillés
correspond a la composition de la nuance J27 a 14%(Cr.

Tableau III-1 : Phases susceptibles de se former dans les nuances d'acier ODS J03 a 18%Cr-1%W-0,3%Ti et
J27 a 14%Cr-1%W-0,3%Ti en fonction de la température de vieillissement

Températurede | 00 450°C 500°C 550°C 600°C 650°C
vieillissement
Phases Laves (A) | Laves (A) | Laves (A) | Laves (A) | Laves (A) | Laves (A\)
susceptibles de , , ,
o o o
se former dans la
nuance J03 M23Ce M23Cs M23Ce M33Ce
c c c
Phases Laves (A) | Laves(A) | Laves(A) | Laves (A) | Laves (A) | Laves (A)
susceptibles de , , ,
o o o
se former dans la
nuance J27 M23Cs M23Cs M23Cs M23Ce
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b. Caractéristiques métallurgiques des phases o, i, A et des carbures M23Cs

La phase o

La phase ¢ est un composé intermétallique de structure tétragonale avec 30 atomes par maille.
Sa structure possede un ratio c/a = 0,52 [Hall-1966], avec des parameétres de maille a = 0,8828
nm et ¢ = 0,4597 nm a température ambiante [Weiss-1972]. Sa stoechiométrie est du type FeCr.
Le nickel peut se substituer au fer, et les éléments qui peuvent se substituer au chrome sont
principalement le tungstene, le vanadium, le silicium, le manganése et le niobium [Raynor-
1988]. Dans le cas d’'un acier inoxydable contenant du tungsténe, la phase ¢ a une composition
proche de 57%Fe-31%Cr-9,7%W-2,1%Ni en pourcentages massiques [Kim-1998].

La teneur en titane a, quant a elle, un effet sur la cinétique de précipitation de la phase c. D’apres
la Figure I1I-6, Blachowski et al. [Blachowski-2000] ont montré qu’une teneur en titane de 0,3%
accélére significativement la précipitation de la phase o dans un acier composé de 55%Fe-
45%Cr, alors que des teneurs supérieures a 1,7% ralentissent la cinétique de précipitation. Grot
et Spruiell [Grot-1975] ont obtenu un résultat similaire sur un acier austénitique de type 316TiM
a 17,5%Cr-14%Ni-2,5%Mo-0,29%Ti-1,4%Mn, puisque les phases intermétalliques o et y
précipitent plus rapidement lorsque le matériau contient 0,3% massiques de titane par rapport
a une teneur de 0,5%.
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Figure III-6 : Fraction de phase c dans un acier de composition 55%Fe-45%Cr en fonction de la durée de
vieillissement a 700°C et de la teneur en titane [Blachowski-2000].

La phase o précipite de préférence sur les joints de grains et autour des carbures et des oxydes
[Grot-1975, Weiss-1972], comme présenté sur la Figure I1I-7 et sur la Figure I1I-8. On notera que
la phase o précipite a I'échelle du micromeétre. De plus, d’aprés la Figure 111-9, la répartition de la
phase ¢ n’est pas homogéne a I'échelle de la centaine de micrometre, puisque les précipités de
phase o forment des serpentins d'une longueur de 100pum a 200um le long des joints de grains,
et ces groupes de précipités sont espacés de plusieurs dizaines de micrométres les uns des
autres [de Andrade-2008].
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Figure III-7 : Précipités de phase c localisés aux joints de grains sur un acier austénitique (type 316TiM) a
17%Cr vieilli pendant 20 heures a 750°C [Grot-1975].

Figure III-8 : Précipitation de la phase ¢ autour d’'un oxyde dans un acier austénitique (type 316) a 17%Cr
apres vieillissement de 3000 heures a 815°C [Weiss-1972].
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Figure III-9 : Précipitation inhomogeéne de la phase ¢ aux joints de grains d’un acier ferritique a 28%(Cr vieilli
a 850°C pendant 4 heures [de Andrade-2008].

La phase o est souvent rapportée comme étant une phase fragile a cause de sa dureté élevée par
rapport a une matrice ferritique ou austéno-ferritique. Les résultats de nanodureté d’'Ohmura et
al. [Ohmura-2006] présentés sur la Figure III-10 mettent en avant cette différence de dureté
dans le cas d’un acier austénitique de type 316 vieilli a 700°C pendant 39332 heures. D’apreés
Ohmura et al. [Ohmura-2006], la dureté de la matrice est directement liée a la présence
d’éléments en solution solide comme le Cr, W et Mo. Comme ces éléments migrent vers la phase
o lors de sa germination, la matrice en est appauvrie et sa dureté diminue d’autant.
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Figure III-10 : Courbes de nanodureté obtenues pour la matrice non vieillie, la matrice vieillie et la phase o
dans un acier austénitique (type 316) apres vieillissement de 39332 heures a 700°C [Ohmura-2006].
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La phase y

La phase y est une phase intermétallique de type cubique centrée composée de 58 atomes par
maille [Kasper-1954]. La valeur du parametre de maille de la phase y est a = 0,8878nm a
température ambiante [Weiss-1972]. Dans le cas d'un acier inoxydable contenant du tungstene,
la phase x a une stoechiométrie proche de FezsCr23W7 [Gustafson-1988]. Par rapport a la phase o,
la phase y contient moins de chrome et plus de tungsténe ou de molybdéne, et peut contenir du
titane [Raynor-1988].

La précipitation de la phase y commence généralement avant celle de la phase ¢ [Weiss-1972].
Les sites de germination sont identiques a ceux de la phase o [Grot-1975, Weiss-1972]. D’apres
la Figure I1I-11, la phase y joue elle-méme le role de site de germination préférentiel pour la
phase o [Park-2006].

Figure III-11 : Phases ¢ et y observées sur une nuance d’acier a 29%Cr-4%Mo vieillie a 850°C pendant 10
heures [Park-2006].

Les phases de Laves A ou n

Les phases de Laves A (ou m) sont des phases intermétalliques de structure hexagonale. Elles
possedent une stoechiométrie du type AB; [Versnyder-1955]. Les atomes sont séparés en deux
catégories :

- les atomes A de grand rayon atomique : Ti (1,46 A), Mo (1,36 A), Al (1,43 A), W (1,37 A), Y
(1,80 A), Nb (1,41 A)
- les atomes B de petit rayon atomique : Fe (1,26 A), Cr (1,27 A), Si (1,17 A), Ni (1,24 A)

Dans le cas des phases de Laves dont la stoechiométrie est proche de Fe;Mo, les valeurs des
parametres de maille sonta = 0,473nm et c = 0,772nm a température ambiante.

D’aprés Sakasegawa et al. [Sakasegawa-2001] les phases de Laves précipitent préférentiellement
autour des carbures de type M23Cs, en formant des agglomérats d’'une taille de I'ordre du
micrometre. D’apres Brachet [Brachet-1991], dans le cas d’un acier martensitique a 9%Cr-
1%Mo, les phases de Laves apparaissent sous la forme d’un film le long des anciens joints de
grains d’austénite de forte désorientation et autour des précipités. La Figure I1I-12 présente un
cliché MET de la réplique extractive réalisée par Brachet sur un acier a 9%Cr-1%Mo vieilli a
550°C pendant 5000 heures [Brachet-1991]. Cette réplique met en évidence la présence de
phases de Laves autour des carbures de type M23Ce.
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Figure III-12 : Phases de Laves apparues sous forme de film autour des carbures M23Cs sur un acier a 9%Cr-
1%DMo vieilli a 550°C pendant 5000 heures [Brachet-1991].

Les carbures M»3Cs

Certains types de carbures peuvent précipiter ou coalescer au cours d'un vieillissement
thermique. Parmi eux figure le carbure de stoechiométrie M23Cs. Dans les aciers de type Fe-Cr, ce
carbure est de structure cubique faces centrées avec 116 atomes par maille [Lai-1983]. La valeur
de son parametre de maille est a = 1,0638 nm a température ambiante [Goldschmidt-1967]. La
composition de ces carbures est du type (Cr,Fe,Mo,W)23Cs [Weiss-1972].

Les carbures M;3Cs observés par Weiss et Stickler [Weiss-1972] dans un acier austénitique de
type 316 a 17,4%Cr-12,3%Ni-2%Mo ont une stcechiométrie de type CricFesMo.Ce. La
composition chimique hors carbone est de 63%Cr-18%Fe-14%Mo-5%Ni en pourcentages
massiques.

Les carbures M23C¢ se forment en priorité sur les joints de grains, puis sur les joints de macles et
sur les lignes de dislocations [Weiss-1972]. La Figure I1I-13 met en évidence la présence de ces
carbures le long d’un joint de grains.
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Figure III-13 : Précipitation des carbures M23C¢ le long des joints de grains sur I'acier 316 a 17%Cr apres
vieillissement de 1500 heures a 650°C [Weiss-1972].

c. Effets du vieillissement thermique sur le comportement mécanique des
aciers inoxydables conventionnels et ODS

Aciers ferritiques a 18%Cr

Nichol et al. [Nichol-1980] ont mis en évidence les effets de la phase o' et des phases de Laves
sur les propriétés en traction et en résilience d'un acier ferritique de composition Fe-18,2%Cr-
0,044%C-0,78%Ti-0,26%Ni. Dans cette nuance, la phase o' est apparue apres vieillissement a
482°C et 371°C, pour des durées inférieures a 1000 heures. D’apreés la Figure 111-14, la présence
de la phase o' se traduit par une augmentation de la limite d’élasticité de 120% apres
vieillissement a 482°C pendant 1000 heures, et de 20% apres vieillissement a 371°C pendant
1000 heures. En résilience, d'apres la Figure 11I-15, la phase o' a pour effet d'augmenter la valeur
de la TTDF. Le décalage de la TTDF vers les températures élevées est d’environ 160°C apres
vieillissement a 482°C pendant 1000 heures, et d’environ 50°C apreés vieillissement a 371°C
pendant 1000 heures.

Sur cette méme nuance a 18%Cr, des phases de Laves de type Fe,Ti ont également été observées
par Nichol et al. apres vieillissement thermique de 1000 heures a 593°C [Nichol-1980]. La
présence de ces phases a également pour effet de décaler la TTDF vers les températures élevées,
ce décalage est d’environ 40°C (Figure I1I-15). Cependant, contrairement a la phase o, les phases
de Laves n'ont pas d’effet significatif sur la limite d’élasticité du matériau a température
ambiante, pour des durées de vieillissement inférieurs a 1000 heures (Figure I11-14).
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Figure III-14 : Limite d’élasticité a température ambiante d’'un acier ferritique a 18%Cr en fonction de la
durée du vieillissement a 371°C, 482°C et 593°C [Nichol-1980].
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Figure III-15: TTDF obtenue par mesure de la fraction surfacique du facies rompu par clivage (Fracture
Appearance Transition Temperature,) d'un acier ferritique a 18%(Cr, en fonction de la durée du vieillissement
a371°C, 482°C et 593°C [Nichol-1980].

Alamo et al. [Alamo-1990] ont également mis en évidence les effets durcissant et fragilisant de la
phase o’ dans le cas d'un acier ferritique de composition Fe-17,3%Cr-0,35%Si-0,056%C (nuance
F17). Apres vieillissement a 450°C pendant 20000 heures, I'énergie de palier ductile de cette
nuance a été abaissée de 50% et la TTDF s’est décalée de 300°C vers les températures élevées, a
cause de la présence de la phase o’. La limite d'élasticité de cette nuance a triplé, passant de 250
MPa pour I'état de référence a 746 MPa pour I'état vieilli a 450°C pendant 20000 heures, et la
dureté a augmenté de 150 HVsy. En termes de ductilité, 1'allongement total et I'allongement
réparti ont été réduits respectivement de 70% et de 25% suite a l'apparition de la phase a'. Ces
mémes effets ont été observés aprés vieillissement a 400°C pendant 20000 heures, et de
maniére moins significative, apres vieillissement a 500°C pendant 20000 heures.

Sur cette méme nuance F17, Alamo et al. [Alamo-1990] ont également observé la présence de
phases ¢ apres vieillissement a 550°C pendant 15000 heures. Ces phases ¢ n'ont pas d’effet
significatif sur la limite d’élasticité de la nuance, mais l'allongement a rupture est réduit
d’environ 30% par rapport a I'état de référence. En ce qui concerne les propriétés de résilience,
la TTDF est décalée de 110°C vers les températures élevées, mais I'énergie de palier ductile est
restée stable.
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Aciers austéno-ferritiques (duplex) a 21-22%Cr

Kim et al. [Kim-1998] ont observé la formation des phases ¢ et ¥ dans un acier duplex de
composition Fe-22%Cr-5,5%Ni-3%W apres vieillissement a 850°C pendant 20 heures. Sur la
micrographie de la Figure I1I-16, la phase ¢ a une taille de 'ordre du micrometre et la phase ¢ de
I'ordre de la dizaine de micrometres. Kim et al. ont également mis en évidence le caractere
fragilisant de ces deux phases. En effet, d’aprés la Figure I1I-17, I'’énergie mesurée lors des essais
Charpy a température ambiante décroit lorsque la fraction volumique des phases c et y
augmente. Par rapport a la phase y, la phase ¢ semble avoir un effet plus marqué sur la
résistance a I'impact.

Figure III-16 : Micrographie prise au MEB en signal BSE des phases ¢ et x observées dans un acier a 22%(Cr-
3W apres 20 heures a 850°C [Kim-1998].
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Figure III-17 : Evolutions de I'énergie a rupture mesurée lors des essais Charpy, en fonction de la fraction

volumique de phases c et i et de la durée du vieillissement a 850°C d’un acier duplex a 22%Cr-5,5%Ni-3%W
[Kim-1998].

Les résultats de Pohl et al. [Pohl-2007] confirment le caractere fragile de la phase . Ces auteurs
ont réalisé un essai de traction in-situ dans un MEB sur un acier duplex de composition Fe-
22%Cr-5%Ni-3%Mo-0,02%C, recuit a 950°C pour faire précipiter la phase o. La Figure I1I-18a
montre sa répartition dans le matériau avant essai. La Figure 11I-18b présente un cliché pris au
cours de I'essai de traction in-situ. Ce cliché met en évidence la multiple fissuration des phases ¢
lors de l'essai, alors que la matrice est restée intacte. Cet essai montre la faible capacité de
déformation de la phase o par rapport a celle de la matrice.
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Figure III-18: Evolution de la microstructure lors d’'un essai de traction in-situ d’un acier duplex recuit a
950°C : a) microstructure apres recuit, la phase ¢ apparait en gris clair, et b) fissuration de la phase c lors de
I’essai de traction [Pohl-2007].
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Vieillissement thermique de l'acier ODS PM2000 a 18,6 %Cr

Dans le cas de l'acier ODS PM2000 a 18,6%Cr-5,5%AI1-0,54%Ti-0,39%Y, Capdevila et al.
[Capdevila-2010] ont mis en évidence un effet de durcissement lors du vieillissement thermique
a 475°C. D’apres la Figure III-19, la dureté Vickers du matériau augmente avec la durée de
vieillissement et se stabilise aprés 1000 heures. Sur la Figure III-20, cela se traduit par une
augmentation de la limite d'élasticité avec la durée du vieillissement. D’aprés Capdevila et al.
[Capdevila-2008, Capdevila-2010], ce durcissement est dii a une réaction a-a’. La Figure I11-21
montre en effet la formation de la phase o’ riche en chrome et la coalescence de cette phase avec
I'augmentation de la durée du vieillissement, ainsi que l'appauvrissement en chrome de la
matrice o. Les zones enrichies en chrome apres 3600 heures a 475°C ont une taille de 10nm.
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Figure III-19 : Evolution de la dureté Vickers de I'acier ODS PM2000 en fonction de la durée de vieillissement
a475°C [Capdevila-2010].
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Figure III-20 : Evolution des courbes contrainte-déformation de I'acier ODS PM2000 en fonction de la durée
de vieillissement a 475°C [Capdevila-2010].
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Figure III-21 : Cartographies du Cr, Al et Ti obtenues par sonde atomique tomographique sur la nuance d'acier
ODS a 18,6%Cr PM2000 vieillie a 475°C. Les cartographies du Cr montrent la coalescence de précipités o'
[Capdevila-2008].
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d. Vieillissement thermique des aciers ODS et non-ODS ferritiques a 13%-
14%Cr

Zakine et al. [Zakine-1996] ont mis en évidence le role de la phase y sur les propriétés en
traction d'une nuance d'acier ferritique de composition Fe-13%Cr-2,9%Ti-1,5%Mo (DT), et
d'une nuance d'acier ODS de composition Fe-13%Cr-2,2%Ti-1,5%Mo-0,5%Y.03; (DY). Ces
nuances ont été fabriquées par filage a chaud, puis traitées a 800°C pendant 24 heures pour faire
précipiter la phase y. La nuance DT a ensuite été recuite pendant 1 heure a 1050°C pour
dissoudre completement les précipités de phase . D'apres la Figure Il1-22, 1a nuance DT traitée,
qui ne contient pas de phase y, présente une limite d'élasticité 1égérement plus élevée que la
nuance DT qui contient de la phase %. En ce qui concerne la nuance d'acier ODS DY, les valeurs
élevées de la limite d'élasticité sont dues a la présence des nanorenforts. De plus, d'aprés la
Figure III-23, la présence de la phase y a aussi pour effet de réduire significativement
I'allongement a rupture de la nuance DT. Zakine et al. [Zakine-1996] attribuent cette perte de
ductilité a la faible capacité de déformation de la phase y par rapport a la matrice, puisque la
phase y se fissure prématurément lors de I’essai comme le montre le schéma de la Figure I11-24.
D'apres la Figure 111-23, 1'allongement a rupture de la nuance d'acier ODS DY est réduit par
rapport a la nuance DT a cause des effets combinés des nanorenforts et des phases y. D'apres les
conclusions de Zakine et al. [Zakine-1996], les effets des nanorenforts sont prépondérants en
termes de résistance mécanique, et la phase y est responsable de I'endommagement précoce de
la nuance qui se traduit par une perte globale de ductilité.
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Figure III-22 : Evolution de la limite d’élasticité des nuances d’acier DT, DT traité et DY ODS en fonction de la
température. La nuance DT traitée est la seule a ne pas contenir de phase y [Zakine-1996].
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Figure III-23 : Evolution de I'allongement a la rupture des nuances d’acier DT, DT traité et DY ODS en fonction
de la température. La nuance DT traitée est la seule a ne pas contenir de phase y [Zakine-1996].
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Figure III-24 : Schématisation du comportement de la phase y au cours d’un essai de traction [Zakine-1996].

Steckmeyer et al. [Steckmeyer-2012] ont également mis en évidence la formation de la phase y
sur la nuance d’acier ODS MA957, de composition Fe-14%Cr-1%Ti-0,3%Mo0-0,3%Y-0s. La phase
% est apparue lors d'un essai de fluage a 650°C et 250 MPa pour une durée de 3470 heures.
D'apres la Figure I1I-25, en accord avec les résultats de Wilshire et Lieu [Wilshire-2004] et de
Zakine et al. [Zakine-1996], Steckmeyer et al. [Steckmeyer-2012] ont mis en évidence le
caractere fragile de la phase y qui s'est fissurée perpendiculairement a I'axe de sollicitation lors
de l'essai.

Cependant, par rapport a la nuance J27, les nuances MA957, DT et DY contiennent plus de titane,
élément qui stabilise la phase y. Il est donc possible que cette phase n'apparaisse pas dans la
nuance J27 a haute température. De plus, Steckmeyer et al. [Steckmeyer-2012] n'ont pas observé
de phase y sur la nuance J0O5 apreés fluage a 650°C et 350 MPa pendant 7200 heures. Notons que
la composition et le procédé de fabrication des nuances JO5 et J27 présentées dans le chapitre Il
sont similaires.
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Figure III-25 : Phases y fissurées perpendiculairement a I'axe de sollicitation observées sur la nuance MA957
apres fluage a 650°C et 250 MPa pendant 3470 heures.

Ribis [Ribis-2013] a quant a lui mis en évidence la formation de phases o’ dans la nuance MA957
apres irradiation a 412°C - 50 dpa et 430°C - 75 dpa. Les particules o’ observées ont un
diamétre compris entre 1 nm et 9 nm. Cependant, la phase o' est apparue grace aux effets
combinés du vieillissement thermique et de l'irradiation. Les effets du vieillissement thermique
sans irradiation sur la précipitation de phases a' sont encore a déterminer.

e. Conclusion

Cette étude bibliographique a permis de repérer les phases susceptibles de se former dans les
nuances d’acier ODS J03 et J27 de 1'étude et ce dans la gamme de températures de
fonctionnement des gaines a combustible, c'est-a-dire entre 400°C et 650°C. La formation des
différentes phases citées dans le Tableau III-1 dépend également de leurs cinétiques de
précipitation. En effet, la présence d'enrichissements locaux en titane, tungsténe ou chrome peut
favoriser la formation de phases qui ne seraient pas présentes a l1'état d'équilibre
thermodynamique. De plus, la durée nécessaire pour atteindre 1’état équilibre varie en fonction
des cinétiques de diffusion des divers éléments d'alliage, qui dépendent de la température de
vieillissement thermique et de la composition chimique de la nuance.

D'apres la littérature, les phases o, x, Laves et o' ont des effets notables sur les propriétés
mécaniques. En traction, la phase o' a pour effet d'augmenter la limite d'élasticité de la nuance et
de réduire l'allongement a rupture. Les phases intermétalliques, telles que o ou %, n'ont pas
d'effet significatif sur la limite d'élasticité, mais sont connues pour participer a la réduction de
I'allongement a la rupture a cause de leur faible capacité de déformation. En termes de
résistance a l'impact, les phases o, G, x et Laves sont associées a une diminution de 1'énergie au
palier ductile et a un décalage de la TTDF vers les températures élevées.

Cependant, les données de la littérature ne sont pas suffisantes, a notre connaissance, pour
pouvoir prédire avec certitude la nature des phases qui se formeront dans les nuances d'acier
ODS a 14%Cr et 18%Cr étudiées, ainsi que leurs cinétiques de germination et leurs effets
éventuels sur le comportement a l'impact de ces nuances.
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2. Effets du vieillissement thermique sur la nuance a 18%Cr

La nuance d’acier inoxydable ODS a 18%Cr, référencée ]J03, a été caractérisée apres
vieillissement thermique a 400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 heures. L’objectif principal est
de comprendre l'influence du vieillissement thermique sur la tenue a I'impact du matériau afin
d’évaluer son intérét pour I'application de gainage du combustible visée. Le comportement en
traction de cette nuance a également été caractérisé pour discuter les résultats obtenus en
résilience. Enfin, des analyses microstructurales ont été menées pour comprendre et interpréter
les résultats des essais mécaniques.

a. Comportement en traction

Courbes contrainte — déformation conventionnelles a 20°C

Les courbes de traction obtenues en sollicitation axiale a la température d’essai de +20°C sont
présentées sur la Figure II1-26. Les évolutions de la limite d'élasticité Rpoz2y, de la contrainte
maximale Rm, de 'allongement réparti Apy et de I'allongement total Aty a la température d’essai
de +20°C sont représentées en fonction de la température de vieillissement sur la Figure 111-27
et sur la Figure I1I-28. En complément, les mesures des coefficients de striction correspondant a
ces essais sont présentées dans I’Annexe 3.

Apres vieillissement a 400°C pendant 5000 heures, la limite d'élasticité et la contrainte
maximale sont plus élevées de 100 MPa par rapport a I’état de référence, soit une augmentation
de 8%. L’allongement réparti et I'allongement total restent stables.

Apres vieillissement a 500°C pendant 5000 heures, la limite d'élasticité et la contrainte
maximale sont aussi légerement plus élevées par rapport a l'état de référence. Cette
augmentation est d’approximativement 50 MPa, soit une augmentation de 4%. L’allongement
réparti et 'allongement total restent 1a aussi stables.

Apres vieillissement a 600°C pendant 5000 heures, une légere diminution de 1,5% de la limite
d'élasticité et de la contrainte maximale a été observée. Si I'allongement réparti reste stable,
'allongement total passe de 18% a 11% entre 1'état de référence et I'état vieilli a 600°C pendant
5000 heures. La ductilité globale de la nuance est donc significativement diminuée dans ces
conditions de vieillissement thermique.
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Figure III-26 : Courbes contrainte-déformation conventionnelles a 20°C obtenues pour la nuance J03 a I'état
de référence et aux états vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 heures.
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Figure III-27 : Evolution de la limite d’élasticité et de la contrainte maximale a 20°C de la nuance J03 en
fonction de la température de vieillissement.
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Figure I1I-28 : Evolution de I'allongement total et de I'allongement réparti a 20°C de la nuance J03 en fonction
de la température de vieillissement.

Fractographie

Des examens fractographiques ont été réalisés pour tenter d’expliquer la perte de ductilité de la
nuance J03 a I’état vieilli a 600°C pendant 5000 heures. Concernant I'essai de traction mené a la
température de 20°C, les images MEB de la Figure III-29 montrent la présence de facettes de
clivage d’une taille proche de 2-3 pm entourées de ligaments ductiles et de cupules. Les zones
dans lesquelles apparaissent ces facettes de clivage ont une taille comprise entre 20 um et 100
um, et le reste du facies de rupture est entiérement ductile.

Figure III-29 : Micrographies du faciés de rupture en traction de la nuance J03, a la température d’essai de
20°C, du matériau vieilli a 600°C pendant 5000 heures. Des facettes de clivage sont repérées sur le facies de
rupture.

Conclusion des essais de traction

Les vieillissements thermiques réalisés a 400°C et 500°C ont pour effet d’augmenter la limite
d’élasticité du matériau, ce qui rappelle les résultats de Capdevila et al. [Capdevila-2010]
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concernant le vieillissement thermique a 475°C de la nuance d’acier ODS a 18%Cr PM2000, et
dans laquelle est apparue la phase o’. Cependant, contrairement a ces auteurs, nous n’observons
pas de réduction de I'allongement a rupture.

Suite au vieillissement thermique réalisé a 600°C, nous avons observé une baisse significative de
la ductilité de la nuance J03 alors que la limite d’élasticité et la contrainte maximale restent
stables. De plus, des facettes de clivages ont été mises en évidence sur les facies de rupture. Ces
observations rappellent donc les résultats de Zakine et al. [Zakine-1996] et de Pohl et al. [Pohl-
2007] concernant les effets des phases intermétalliques y et c.

b. Résilience

Courbes en énergie d rupture

Sur la Figure I11-30, les courbes en énergie obtenues pour les états vieillis a 500°C et a 600°C
pendant 5000 heures en sollicitation LT sont comparées avec la courbe du matériau a I'état de
référence. Les valeurs de la TTDF et de 'énergie de palier ductile (USE) sont données dans le
Tableau III-2 pour les trois états du matériau. Deux valeurs sont données pour I'USE : la valeur
expérimentale mesurée a la température d’essai de 325°C, et la valeur issue de I'équation
utilisée pour tracer la courbe de lissage (équation 11.1). Les valeurs modélisées sont supérieures
aux valeurs expérimentales a cause de la présence de points de mesure trés hauts lorsque le
matériau est en phase de transition ductile-fragile, probablement en lien avec I'apparition du
mécanisme de bifurcation. Ce point sera discuté dans le chapitre IV.

Les valeurs de la TTDF sont similaires entre 1'état de référence et les états vieillis a 500°C et
600°C pendant 5000 heures. Par contre, I'USE expérimentale est réduite de 14% a I'état vieilli a
500°C, et cette diminution atteint 73% a I’état vieilli a 600°C.

Tableau III-2 : Valeurs de la TTDF et de l'énergie de palier ductile USE, avant et aprés vieillissement
thermique de la nuance J03

USE ()) USE ())
TTDF (°C) L s
valeur expérimentale valeur modélisée
état de référence -37 7,0 9,4
état vieilli a -38 6,0 7,2
état vieilli a 600°C-5000h -49 1,9 2,4
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Figure III-30 : Courbes en énergie a rupture de la nuance J03, a I'état de référence et aux états vieillis a 500°C
et 600°C pendant 5000 heures.

Courbes force-déplacement

Les courbes force-déplacement (f-d) de la Figure 11I-31 correspondent aux essais de résilience
menés a +20°C sur la nuance ]J03, a I'état de référence et aux états vieillis a 500°C et 600°C
pendant 5000 heures. Les courbes de la Figure I1I-32 correspondent aux essais de résilience
menés a +325°C.
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Figure III-31 : Courbes Force-déplacement enregistrées lors des essais de résilience a +20°C sur la nuance J03,
al'état de référence et aux états vieillis a 500°C et 600°C pendant 5000 heures.
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Figure III-32 : Courbes force-déplacement enregistrées lors des essais de résilience a +325°C sur la nuance
J03, al'état de référence et aux états vieillis a 500°C et 600°C pendant 5000 heures.

Les valeurs relevées sur ces courbes f-d sont les forces Fgy et Fu définies dans le chapitre II. Ces
valeurs sont données dans le Tableau III-3 pour I'état de référence et les états vieillis a 500°C et
600°C pendant 5000 heures, et pour les deux températures d’essai de +20°C et +325°C.

Tableau III-3 : Valeurs des forces Fey et FM mesurées sur les courbes Force-déplacement de la nuance J03, a
I'état de référence et aux états vieillis a 500°C et 600°C pendant 5000 heures. Les températures de +20°C et
+325°C correspondent a la température de I'éprouvette lors de I'essai de résilience.

Fov (KN) Fu (kN) Fov (kN) Fu (kN)
AT=+20°C | aT=+20°C | AT=+325°C | aT=+325°C

état de référence 2,28 2,43 1,75 1,97
état vieilli a 2,42 2,55 1,90 2.10
état vieilli 2 600°C-5000h 2,12 2,12 1,74 1,74

Les courbes f-d de la nuance J03 a I'état de référence et a I'état vieilli a 500°C pendant 5000
heures sont trés similaires. Cependant, les forces Fey et Fu sont plus élevées dans le cas de I'état
vieilli a 500°C pendant 5000 heures par rapport a I'état de référence, et ceci pour les deux
températures d’essai. A +20°C, I'augmentation de 6% de la force Fgy a I'état vieilli a 500°C est en
accord avec l'augmentation de 4% de la limite d'élasticité mise en évidence par les essais de
traction.
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Contrairement a 1'état de référence, le matériau a 1'état vieilli a 600°C pendant 5000 heures
montre un amorcage de la rupture dans la partie linéaire de la courbe f-d, caractéristique d'un
comportement macroscopique fragile. Les forces Fcy et Fu sont en effet confondues sur la courbe
correspondant a I'état vieilli a 600°C pendant 5000 heures, et ceci pour les températures d’essai
de +20°C et +325°C. De plus, le mode de rupture est quasi brutal comparé aux courbes de I'état
de référence et de I'état vieilli a 500°C pendant 5000 heures. Comme les essais de traction n’ont
pas mis en évidence une diminution significative de I'allongement réparti ni une augmentation
de la limite d’élasticité, cela tend donc a confirmer la présence d'un mécanisme
d'endommagement fragilisant sur la nuance vieillie a 600°C pendant 5000 heures.

Courbes en énergie a 'amorcage de la rupture brutale

D’apreés les courbes de la Figure 111-33, ’énergie a 'amorcage de la rupture brutale (Eam) a I’état
vieilli a 500°C pendant 5000 heures est légérement inférieure a celle de I'état de référence pour
des températures supérieures a 0°C. Cette légere diminution devrait s’accompagner d’un
décalage de la TTDF vers les hautes températures, or cela n’a pas été mis en évidence.
Cependant, ce phénomeéne n’est pas exclu car les valeurs de la TTDF définies pour I'état de
référence et I'état vieilli a 500°C pendant 5000 heures peuvent étre remise en question, et ce a
cause de la présence d'une forte dispersion en énergies a rupture entre -10°C et 50°C
probablement due au mécanisme de bifurcation. De plus, la diminution de I'énergie E.m de la
nuance a I'état vieilli a 500°C pendant 5000 heures par rapport a l'état de référence est en
accord avec 'augmentation de la limite d’élasticité. Lorsque la limite d’élasticité augmente, la
contrainte de clivage est atteinte pour une déformation plus faible de I'éprouvette, c'est-a-dire
pour une course du marteau plus courte, et peut surtout étre atteinte a des températures plus
élevées. Enfin, la diminution de I'énergie E.m peut également étre liée a une diminution de la
valeur de la contrainte de clivage suite a l'apparition de nouveaux précipités lors du
vieillissement thermique.

A I'état vieilli a 600°C pendant 5000 heures, la courbe de la Figure 11I-33 met en évidence une
valeur constante de l'énergie a I'amorcage de la rupture brutale a partir de -10°C. Cette
observation est en accord avec les hypotheses citées précédemment, c'est-a-dire avec la
présence d’'une phase fragile sur la plage de températures de -100°C a 325°C. En effet, I'énergie
Eam augmente entre -100°C et 20°C, ce qui est en accord avec le fait que la nuance soit en
transition ductile-fragile sur cette plage de températures (Figure I1I-30). Ensuite, a partir de
20°C, 'hypotheése avancée est que la rupture soit controlée par les précipités fragiles et non plus
par la matrice ferritique. La stabilité de I'énergie E.m peut alors s’expliquer par le fait que les
états de contrainte atteints dans I'éprouvette soient suffisants pour déclencher la rupture fragile
de ces précipités entre +20°C et +325°C.
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Figure III-33 : Evolution de I’énergie a 'amorgcage de la rupture brutale en fonction de la température pour la
nuance J03 a I’état de référence et aux états vieillis a 500°C et 600°C pendant 5000 heures.

Fractographie

Les facies de rupture de la nuance d’acier ODS a 18%Cr, a I’état de référence et aux états vieillis a
500°C et 600°C pendant 5000 heures, ont été observés a différentes échelles. La Figure I11-34
montre I'évolution de ces faciés de rupture a I'échelle macroscopique. Entre -40°C et +25°C, les
éprouvettes issues des nuances a l'état de référence et a 1'état vieilli a 500°C pendant 5000
heures ont rompu par bifurcation. Par contre, sur les faciés correspondants a I'état vieilli a 600°C
pendant 5000 heures, il n'y a pas de bifurcation a -10°C ni de lévres de cisaillement a la
température d'essai de +325°C.

Les fractographies réalisées au MEB sont présentées sur la Figure I1I-35 et sur la Figure I1I-36. A
basse température, les faciés de rupture sont tres semblables entre les trois stades de
vieillissement. Par contre, a la température d’essai de +325°C, du clivage apparait sur le faciés de
rupture correspondant a I’état vieilli a 600°C pendant 5000 heures, alors que le facies est
entierement ductile a I'état de référence et a I'état vieilli a 500°C pendant 5000 heures.

La présence de facettes de clivage sur la nuance vieillie a 600°C pendant 5000 heures testée a
+325°C est confirmée par des observations au MEB-FEG. Méme si le mécanisme de rupture
ductile reste majoritaire sur le faciés, la Figure IlI-37 met en évidence la présence de
nombreuses zones clivées. D’aprés la Figure I11-38, les facettes de clivage ont une forme de
serpentins de 2um d’épaisseur, et sont séparées par des ligaments ductiles. Les zones
d’expansion des facettes de clivage, d’apres la Figure I1I-37, ont une taille moyenne comprise
entre 50 pm et 100 pm. La présence de clivage est donc en accord avec I'hypothése de la
présence d'une phase fragile.
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Figure II1I-34 : Faciés de rupture de la nuance J03, avant et aprés vieillissement thermique a 500°C et 600°C
pendant 5000 heures.
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Figure III-35 : Faciés de rupture mini-Charpy de la nuance J03 testée entre -40°C et -100°C, avant et apres
vieillissement thermique a 500°C et 600°C pendant 5000 heures.
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Figure III-36 : Facies de rupture mini-Charpy de la nuance J03 testée a +325°C, avant et apres vieillissement
thermique a 500°C et 600°C pendant 5000 heures.

Figure III-37 : Faciés de rupture a +325°C de la nuance J03 vieillie a 600°C pendant 5000 heures, composé de

zones ductiles a cupules et de zones rompues par clivage. Les zones rompues par clivage sont délimitées par
un trait noir.
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Figure III-38 : Micrographies réalisées dans les zones clivées du facies de rupture a +325°C de la nuance J03
vieillie a 600°C pendant 5000 heures.

Conclusion des essais de résilience

Par rapport a I'état de référence, 'USE de la nuance J03 a I’état vieilli a 500°C pendant 5000
heures a été abaissée de 14%. Cependant, I'examen des facies n’a pas permis de mettre en
évidence une modification des mécanismes de rupture qui pourrait expliquer cette baisse. De
plus, les essais de traction n’ont pas montré de perte de ductilité aprés vieillissement a 500°C.
D’apreés la comparaison des énergies a I'amorcage de la rupture brutale, il semble que la rupture
brutale apparaisse a plus haute température sur la nuance a I'état vieilli a 500°C, cette
observation serait alors en accord avec une augmentation de la TTDF. Cependant, nous n’avons
pas observé de modification des valeurs de TTDF obtenues a partir des courbes de transition
ductile-fragile modélisées avec I’équation II.1. Néanmoins, un tel décalage apparait si 'on prend
en compte uniquement les points de mesure expérimentaux. En effet, la présence d’une forte
dispersion des énergies a rupture dans la zone de transition ductile fragile, a I'état de référence
comme a I'état vieilli a 500°C, semble ici remettre en cause la définition de la TTDF. Ce point sera
discuté dans le chapitre IV. Une diminution de I'USE et un décalage de la TTDF vers les
températures élevées tendraient alors a confirmer 'hypothese de la présence de phases o’
[Nichol-1980, Alamo-1990].

A I'état vieilli a 600°C pendant 5000 heures, la chute de 1'énergie de palier ductile est liée a la
présence d'flots de clivage sur le facies de rupture, le clivage étant un mécanisme de rupture peu
consommateur en énergie. Ce résultat est en accord avec la réduction de l'allongement a la
rupture et avec la présence de clivage sur les facies de rupture des éprouvettes de traction. La
valeur de I'énergie a I'amorcage de la rupture brutale est stable jusqu’a +325°C, ce qui est
concordant avec la présence de clivage sur le faciés de rupture de I'éprouvette testée a +325°C.
Ces éléments tendent a confirmer la présence d'une phase fragile a I’état vieilli a 600°C pendant
5000 heures. D’apres I’étude bibliographique, la principale hypothese est la présence d'une ou
de plusieurs phases de type intermétallique telles que o, y et Laves.

c. Microdureté

Pour chaque état métallurgique, des mesures de microdureté Vickers ont été réalisées sur une
section de barre de 16 mm de diametre, en suivant une ligne allant du bord vers le centre de la
section de barre. La charge appliquée est de 0,1 kg, la distance entre chaque point de mesure est
de 500 pm, et la taille des marques est de 'ordre de 60pm. Une quinzaine de mesures ont été
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effectuées sur chaque barre. La Figure 111-39 présente les filiations effectuées pour chaque état
métallurgique, les valeurs moyennes de dureté et les écarts-types correspondants sont reportés
dans le Tableau I11-4.

Les résultats de ces mesures montrent une augmentation de la dureté apres vieillissement a
400°C pendant 5000 heures, en accord avec 'augmentation de la limite d'élasticité mise en
évidence par les essais de traction. De méme, la dureté a également augmenté apres
vieillissement a 500°C pendant 5000 heures, mais de maniere moins significative qu'a 400°C. A
I'inverse, le vieillissement a 600°C pendant 5000 heures a eu pour effet d’adoucir le matériau,
toujours en accord avec la faible diminution de la limite d'élasticité. Cependant, de fortes
élévations locales de dureté sont présentes a I’état vieilli a 600°C pendant 5000 heures, ce qui
semble correspondre a la présence de nouvelles phases.

500
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Figure III-39 : Profils de microdureté réalisés sur le matériau a I'état de référence et aux états vieillis a 400°C,
500°C et 600°C pendant 5000 heures.

Tableau III-4 : Dureté moyenne et écart-types obtenus pour les mesures situées entre 2 mm et 9 mm du bord
de I'échantillon de 16 mm de diamétre, pour la nuance J03 a I'état de référence et aux états vieillis a 400°C,
500°C et 600°C pendant 5000 heures.

dureté moyenne HV 0,1 kg | écart-type
état de référence 433 3,7
état vieilli a 400°C-5000h 464 3,1
état vieilli a 443 3,6
état vieilli a 600°C-5000h 416 53
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d. Microscopie optique

Les observations au microscope optique ont été réalisées sur des échantillons polis avec une
solution a base d'alumine. L'objectif est de repérer les éventuelles phases de taille micronique,
telles que les phases intermétalliques o et y, qui pourraient correspondre aux élévations locales
de dureté. A I'état de référence, des carbures d'une taille proche de 20 um apparaissent sur les
micrographies, un de ces carbures est repéré sur la Figure I11-40. Des carbures sont également
présents apres vieillissement a 500°C et 600°C pendant 5000 heures, comme le montrent la
Figure I1I-41 et la Figure 111-42. Les évolutions de la taille et de la densité de ces carbures n’ont
pas été évaluées, le principal résultat de cette étude concerne en effet la mise en évidence d’'une
ou de plusieurs nouvelles phases formées pendant le vieillissement a 600°C pendant 5000
heures. D'aprés la Figure I11-42, on observe la présence d'une phase de forme allongée dans la
direction de filage, et qui s’étend sur une distance d’environ 50 pm. Cette phase est qualifiée de
fragile puisqu’elle s’est fissurée a proximité du facies de rupture lors de l'essai de résilience
mené a la température de -100°C.

Figure III-40 : Carbure observé au microscope optique dans la nuance J03 a I'état de référence. La direction
d'extrusion (DE) est représentée.
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Figure I1I-41 : Carbures observés au microscope optique dans la nuance J03 a I'état vieilli a 500°C pendant
5000 heures. La direction d'extrusion (DE) est représentée.

résine

Figure II1-42 : Phases fragiles fissurées et carbures observés au microscope optique dans la nuance J03 a I’état
vieilli a 600°C pendant 5000 heures. L’échantillon observé est une éprouvette mini-Charpy rompue a -100°C.
La direction d'extrusion (DE) est représentée.
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e. Microsonde de Castaing

Des cartographies en éléments Cr, W, TI, Y et O ont été réalisées sur le matériau a 1'état de
référence et aux états vieillis a 500°C et 600°C pendant 5000 heures. Ces cartographies sont
présentées sur la Figure I11-43.

Pour les trois états du matériau, la répartition du titane n’est pas homogene et des oxydes de
titane sont présents. Sur le matériau vieilli a 600°C pendant 5000 heures, la nouvelle phase
repérée en microscopie optique apparait enrichie en Cr et en W. Cette description peut
correspondre a un carbure de chrome, a la phase o ou a la phase y. Des analyses
complémentaires incluant d’autres éléments chimiques tels que le Si, le C, le Fe et le Mn ont donc
été réalisées pour identifier cette phase.

Les cartographies de la Figure IlI-44 correspondent a la nouvelle phase formée lors du
vieillissement a 600°C pendant 5000 heures. Cette phase, en plus d’étre enrichie en Cr et en W,
contient aussi du Si et du Mn, ce qui correspond a la description de la phase intermétallique ¢
[Raynor-1988]. Le profil de composition présenté sur la Figure III-45 met en évidence la
déplétion en éléments Cr et W a proximité de la phase c. La composition chimique de la phase ¢
déterminée a la microsonde de Castaing est donnée dans le Tableau III-5. Cette composition est
proche de celle rapportée par Kim et al. [Kim-1998], mais la teneur en tungstene de la phase o
est plus faible dans le cas de la nuance J03. En effet, la teneur en tungsténe de la nuance J03 a
I’état de référence est de 1%W, contre 3%W pour la nuance étudiée par Kim et al. [Kim-1998].

Les cartographies de la Figure I1I-46 correspondent aux carbures observés dans la nuance ]J03
vieillie a 600°C pendant 5000 heures. Ces carbures sont enrichis en Cr et W, et appauvris en Si.
Le profil de composition chimique de la Figure I1I-47 met en évidence une déplétion en éléments
Cr et W a proximité des carbures. La composition chimique de ces carbures est donnée dans le
Tableau III-6, leur stoechiométrie est du type (Cr,Fe,W)23Cs. La composition chimique de ces
carbures est approchante de celle donnée par Weiss et Stickler [Weiss-1972], en substituant le
tungsténe au molybdene.
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Figure I1I-43 : Cartographies réalisées a la microsonde de Castaing dans la nuance J03, a I'état de référence et
aux états vieillis a 500°C et 600°C pendant 5000 heures. La direction d'extrusion (DE) est représentée.
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Figure I1I-44 : Cartographies réalisées a la microsonde de Castaing sur la phase c observée dans la nuance J03
vieillie a 600°C pendant 5000 heures. La direction d'extrusion (DE) est représentée.
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Figure III-45 : Traversée quantitative réalisée a la microsonde de Castaing sur la phase ¢ observée dans la
nuance J03 vieillie a 600°C pendant 5000 heures.

Tableau III-5 : Composition chimique en % massiques de la phase ¢ observée dans la nuance J03 vieillie a
600°C pendant 5000 heures, d'apres les mesures effectuées a la microsonde de Castaing

Fe Cr w Ti 0 Y Ni Mn Si Mo

teneur moyenne | 58,1 | 36,3 3,8 0,18 | 0,20 | 0,47 | 0,20 | 0,11 | 1,11 | 0,23

écart type 095 | 0,68 | 0,27 | 0,04 | 0,06 | 0,07 | 0,04 | 0,06 | 0,06 | 0,24

m—0.pm ¥ La 15.kV

=——20.p,m MnKa 15.kV

Figure III-46 : Cartographies réalisées a la microsonde de Castaing sur le carbure M23Cs observé dans la
nuance J03 vieillie a 600°C pendant 5000 heures. La direction d'extrusion (DE) est représentée.
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Figure III-47 : Traversée quantitative réalisée a la microsonde de Castaing sur un carbure M23Cs observé dans
la nuance J03 vieillie a 600°C pendant 5000 heures.

Tableau III-6 : Composition chimique en % massiques des carbures M23Cs observés dans la nuance J03 vieillie
a 600°C pendant 5000 heures, d'apres les mesures effectuées a la microsonde de Castaing

Fe Cr w Ti Y Ni Mo C
teneur moyenne 24,6 64,5 6,0 0,2 0,4 0,3 0,1 5,9
écart type 5,6 4,0 1,1 0,0 0,1 0,0 0,0 0,5

f. Microscopie électronique en transmission (MET)

D'apres le cliché MET de la Figure I1I-48, la phase ¢ a une taille de plusieurs micrometres alors que les grains
de la matrice ont une taille inférieure a 1 pm. De plus, la taille de la phase ¢ est en accord avec celle des
facettes de clivage en forme de serpentins de 2 um de large observées sur les faciés de rupture. D’apres la
Figure III-49, les oxydes de type Y-Ti-O, a I'origine situés a l'intérieur des grains de la matrice, sont présents
dans la phase oc. Les teneurs en éléments Fe, Cr et W de cette phase sont données dans le

Tableau III-7, ces mesures sont en accord avec la composition chimique donnée par la microsonde de
Castaing. Les valeurs des parametres de maille obtenus a la température ambiante a partir du cliché de
diffraction présenté sur la Figure III-49 sont reportées dans le

Tableau I1I-9. Ces valeurs sont en accord avec ceux de la littérature [Kim-1998, Weiss-1972], la
nature de la phase ¢ est donc confirmée.

La Figure I1I-50 présente un cliché MET d'un carbure M33Cs. Les teneurs en éléments Fe, Cr, W et
C de ce carbure sont données dans le

Tableau III-8. Ces valeurs sont également proches de celles obtenues avec la microsonde de
Castaing. Le parametre de maille de ce carbure est reporté dans le

Y

Tableau III-9. Cette valeur, légerement supérieure a celles reportées dans la littérature,
correspond a un carbure de type Cr23Ce [Weiss-1972, Goldschmidt-1967]. Cette 1égére différence
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peut étre liée a la présence de tungstene dans le carbure, dont le rayon atomique de 1,37 R est
supérieur a celui du chrome, qui est de 1,27 A. La forme en serpentin et la taille de plusieurs
micrometres de large de ce carbure sont en accord avec les observations réalisées au
microscope optique.

Tableau III-7 : Composition chimique en % massiques de la phase ¢ observée dans la nuance J03 a I’état vieilli
a 600°C pendant 5000 heures, d'apres les mesures effectuées au MET

phase o Fe Cr w

teneur moyenne 54,8 38,1 53

Tableau III-8 : Composition chimique en % massiques des carbures de chrome observés dans la nuance J03 a
I’état vieilli a 600°C pendant 5000 heures, d'aprés les mesures effectuées au MET

carbure M23Ce¢ Fe Cr w C

teneur moyenne 13,2 73,1 7,7 4,6

Tableau III-9 : Parameétres de maille obtenus a la température ambiante pour le carbure M23Cs et la phase ¢
dans le cas de cette étude et provenant de la littérature

structure parametres de maille (nm)
phase . .
cristallographique dans cette étude | d’aprés la littérature
= 12
a=088 [Kim-1998]
) a=0,891 c=0,4581
c tétragonale ¢ = 0,467 -
a=0,8328 [Weiss-1972]
c=0,4597
a=1,0638 [Goldschmidt-1967]
Cr23C¢ | cubique face centrée | a=1,091
a=1,0569 [Weiss-1972]
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Figure I1I-48 : Cliché MET de la phase ¢ observée dans la nuance J03 vieillie a 600°C pendant 5000 heures. La
direction d'extrusion (DE) est représentée. Les lignes noires a l'intérieur de la phase ¢ sont des bandes de
contraste.

A, '
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Figure III-49 : Cliché MET et cliché de diffraction de la phase ¢ observée dans la nuance J03 vieillie a 600°C
pendant 5000 heures. Des oxydes de type Y-Ti-O sont présents a l'intérieur de la phase o. La direction
d'extrusion (DE) est représentée.
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Figure III-50 : Cliché MET et cliché de diffraction d’'un carbure de type (Cr,Fe,W)23Cs observé dans la nuance
J03 vieillie a 600°C pendant 5000 heures. Le carbure apparait en contraste sombre sur le cliché, les contrastes
clairs a I'intérieur du carbure correspondent a la matrice. La direction d'extrusion (DE) est représentée.

g. Conclusions des analyses microstructurales

Les mesures de microdureté confirment le durcissement de la nuance aprés vieillissement a
400°C pendant 5000 heures. L’augmentation de la dureté est de 7% par rapport a 'état de
référence, cette valeur est en accord avec 'augmentation de 7% de la limite d’élasticité a 20°C de
cet état vieilli.

Dans le cas de I'état vieilli a 500°C pendant 5000 heures, seul un léger durcissement de 2% a été
observé, également en accord avec la légére augmentation de 4% de la limite d’élasticité a 20°C.

Les modifications microstructurales les plus marquées sont apparues lors du vieillissement a
600°C pendant 5000 heures, puisqu'une phase intermétallique ¢ est apparue. La phase c
observée a une forme d’étoile dans le plan transverse et est allongée dans I'axe de filage. Les
groupes de précipités de phase ¢ ont une taille de 'ordre de 50 um et sont responsables des
élévations locales de dureté. La dureté de la matrice est, quant-a-elle, réduite de 4%, en
correspondance avec une diminution de 1,5% de la limite d’élasticité.

Des carbures d’une taille proche de 20 pm ont été observés sur le matériau avant et apres
vieillissement thermique, ces carbures sont du type (Cr,Fe,W):3Cs. La germination ou la
coalescence de ces carbures au cours du vieillissement thermique n’a pas été évaluée.
Cependant, les cartographies réalisées a la microsonde de Castaing montrent qu’il n’y a pas eu de
précipitation homogeéne de carbures lors du vieillissement thermique a 500°C et 600°C.

93



h. Discussion

D’apres le diagramme de phase Fe-Cr de Williams [Williams-1958], la présence de la phase ¢ a
haute température indique qu’'une réaction de type a-o' est censée se produire en-dessous de
530°C. Le durcissement de la nuance J03 mis en évidence a 400°C, et de maniére moins
significative a 500°C, tend a valider cette hypothése. De plus, Capdevila et al. [Capdevila-2010]
ont observé une augmentation de la dureté et de la limite d’élasticité du matériau similaire sur
I'acier ODS PM2000 vieilli a 475°C, dont la teneur en chrome est proche de celle de la nuance
J03, et ont corrélé ce durcissement a la présence de phases a'. Lors du vieillissement a 500°C
pendant 5000 heures, des carbures M23Cs ont également pu coalescer ou se former localement
[Andersson-1988]. L'effet de ces carbures sur le comportement de la nuance J03 n’a toutefois
pas été approfondi dans le cadre de cette étude, qui s’est en effet principalement focalisée sur le
role de la phase o.

Dans le cas de I'état vieilli a 600°C pendant 5000 heures, la taille de la phase o et la taille des
facettes de clivage observées sur les faciés de rupture en résilience et en traction sont
concordantes. De plus, la fragilité de la phase ¢ par rapport a la matrice a été montrée sur la
Figure 111-42. La perte de ductilité du matériau vieilli a 600°C pendant 5000 heures est donc due
a la fissuration prématurée de la phase G, en accord avec le mécanisme de rupture proposé par
Zakine et al. [Zakine-1996] dans le cas de la phase intermétallique . De plus, du fait de son
caractére fragile, la phase o est responsable de la stabilité de 'énergie a I'amorcage de la rupture
brutale, et également de la stabilité de I'énergie a rupture totale entre +20°C et +325°C. La
rupture de la nuance vieillie 3 600°C pendant 5000 heures est en effet gouvernée par la phase
sur cette plage de température. Cependant, la présence de la phase ¢ n’affecte pas de maniére
significative les propriétés de la matrice seule, puisque la limite d’élasticité, la TTDF et les
mécanismes de rupture de la matrice sont similaires a ceux de la nuance a I'état de référence.

i. Conclusions de I’étude

Cette étude a mis en évidence une fragilisation significative de la nuance d’acier ODS J03 a
18%Cr apres vieillissement a 600°C pendant 5000 heures. Cette fragilisation est due a la
formation de la phase intermétallique de type . Les effets de la phase ¢ observés dans le cas de
cette nuance d'acier inoxydable ODS sont similaires a ceux rapportés dans le cas des aciers
inoxydables conventionnels. Cette étude confirme également l'intérét de réaliser des essais de
résilience de type Charpy pour déceler la fragilisation due a ce type de phase intermétallique. En
effet, hormis une réduction de I'allongement total, les essais de traction n’ont pas permis de
mettre en évidence la dégradation significative du comportement mécanique de cette nuance
vieillie a 600°C pendant 5000 heures.

Concernant les états vieillis a 400°C et 500°C pendant 5000 heures, 'occurrence d’une réaction
de type a-a' est tres probable. Si la nuance J03 vieillie a 400°C pendant 5000 heures était testée
en résilience, on observerait probablement une diminution de I’énergie du palier ductile et un
décalage de la TTDF vers les températures élevées.

Suite a cette étude, la nuance d’acier ODS a 18%Cr J03 a été écartée pour l'application de gainage
du combustible visée. La température de 600°C, a laquelle a été observée la perte la plus
significative en termes de résistance a 'impact, figure en effet dans la gamme de températures
de fonctionnement de la gaine. De plus, la durée de 5000 heures est largement inférieure aux
50000 heures spécifiées dans le cahier des charges.
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3. Effets du vieillissement thermique sur la nuance a 14%Cr

Comme pour la nuance a 18%Cr, la nuance a 14%Cr référencée 27 a été testé en traction puis
en résilience, et des analyses microstructurales ont été menées afin d’expliquer les résultats des
essais mécaniques. D’apres I'étude bibliographique, et contrairement a la nuance a 18%Cr, la
phase o ne devrait pas étre rencontrée dans cette nuance. Par contre, les phases susceptibles
d’apparaitre sont la phase o, les phases de Laves et les carbures M3C¢, et éventuellement la
phase y qui a déja été rencontrée dans des aciers ODS a 14%Cr. Comme pour la nuance a 18%(Cr,
la nuance a 14%Cr a été vieillie a 400°C, 500°C et 600°C pour une durée de 5000 heures, mais
aussi pour des durées de 10000 heures et de 30000 heures afin d’approcher la valeur seuil de
50000 heures spécifiée dans le cahier des charges. La matiere vieillie pendant 30000 heures n’a
cependant pas pu étre testée dans le cadre de ces travaux et fera I'objet d'une autre étude.

a. Comportement en traction

Le comportement en traction de la nuance J27 a été caractérisé apres vieillissement thermique a
400°C, 500°C et 600°C pendant 10000 heures. Les courbes contrainte (F/So) - déformation
(AL/LO) conventionnelles correspondant aux essais réalisés a 20°C sont présentées sur la Figure
[1I-51. Les valeurs de la limite d’élasticité Rpoz%, de la résistance maximale Ry, de I'allongement
réparti A, et de I'allongement a rupture A, pour chaque état de vieillissement thermique, sont
reportées dans le Tableau III-10. En complément, les mesures des coefficients de striction
correspondant a ces essais sont présentées dans I’Annexe 3.

D’apres la Figure III-51, nous n’observons aucune évolution significative du comportement en
traction de la nuance J27 a 20°C apreés vieillissement thermique a 400°C, 500°C et 600°C pour
une durée de 10000 heures.
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Figure III-51: Courbes contrainte-déformation conventionnelles obtenues pour la nuance J27 a I'état de
référence et aux états vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 10000 heures, en sollicitation axiale A a 20°C.
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Tableau III-10 : Valeurs de Rpo,2%, Rm, Ag, At de la nuance J27 testée a 20°C a I’état de référence et aux états
vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 10000 heures

Rpo,2% (MPa) Rm (MPa) Ag (%) Ac (%)
état de référence 1113 1191 7,3 17,5
état vieilli a 400°C-10000h 1096 1199 8,3 20,2
état vieilli a 1076 1167 8,1 20,3
état vieilli a 600°C-10000h 1084 1184 7,9 18,3

b. Résilience

La nuance ]27 a été testée en résilience a tous les stades de vieillissement thermique, selon la
procédure décrite dans le chapitre II. Les résultats sont présentés et discutés ci-dessous.

Courbes en énergies a rupture

Les courbes en énergies a rupture de la nuance J27 vieillie aux températures de 400°C, 500°C et
600°C, pendant 5000 et 10000 heures, sont respectivement présentées sur la Figure I1I-52, la
Figure III-53 et la Figure III-54. Les valeurs de la TTDF et de I'énergie de palier ductile sont
reportées dans le Tableau IlI-11. Pour I'énergie de palier ductile, la valeur expérimentale a
+325°C et la valeur obtenue avec I'équation I1.1 sont données.

D’apreés la Figure I11-52, le vieillissement thermique a 400°C pendant 5000 heures a eu pour effet
de décaler la TTDF de 30°C vers les températures élevées, mais I'énergie de palier ductile est
restée stable si I'on s’en réfere aux valeurs expérimentales en sollicitation LT. Comme cela a été
évoqué dans les chapitres précédents, le mécanisme de bifurcation semble étre a I'origine des
énergies élevées en zone de transition ductile-fragile, ce qui se traduit par une surestimation de
I'USE lorsque I'on utilise 'équation II.1 (cf. chapitre 1V). Aprés une durée de vieillissement de
10000 heures, la TTDF est de nouveau décalée de 30°C vers les températures élevées et I'énergie
de palier ductile a diminué de 26% par rapport a 1'état de référence. En sollicitation TL, les
résultats semblent confirmer le décalage de la TTDF de 30°C vers les températures élevées apres
vieillissement a 400°C.

D’apreés la Figure 111-53, si I'on considere les points expérimentaux et non les courbes de lissage,
I'énergie de palier ductile en sollicitation LT n’a pas évolué suite au vieillissement thermique a
500°C pendant 5000 et 10000 heures. La encore, la courbe de lissage qui correspond a I’état de
référence surestime la valeur de I'énergie de palier ductile a cause de la présence de bifurcation
sur les facies de rupture. Cependant, contrairement a l'état de référence, mais aussi
contrairement aux tendances relevées sur les nuances d’acier ODS présentées dans le chapitre II,
la nuance J27 vieillie a 500°C ne présente pas de valeurs élevées en énergie dans sa phase de
transition ductile fragile. Il est donc possible que le vieillissement thermique a 500°C ait eu une
influence sur le phénomene de bifurcation. En sollicitation TL, aucune évolution significative du
comportement a I'impact n’a été observée.

Enfin, d’apres la Figure III-56, le vieillissement thermique a 600°C semble n’avoir eu aucune
influence, puisque les courbes correspondant a I'état de référence et aux états vieillis a 600°C
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pendant 5000 et 10000 heures sont confondues. Comme pour I'état vieilli a 500°C, les courbes
semblent indiquer un abaissement du palier ductile de 10%, mais les valeurs des énergies a
rupture mesurées expérimentalement a 325°C sont confondues.

J27 LT état de référence
J27 LT vieilli 400°C-5000h
J27 LT vieilli 400°C-10000h
J27 TL état de référence
J27 TL vieilli 400°C-5000h
J27 TL vieilli 400°C-10000h
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Figure III-52 : Courbes en énergies a rupture de la nuance J27, a I'état de référence et aux états vieillis a 400°C

pendant 5000 et 10000 heures, en sollicitation LT et TL.

J27 LT état de reférence
J27 LT vieilli 500°C-5000h
J27 LT vieilli 500°C-10000h
J27 TL état de référence
J27 TL vieilli 500°C-5000h
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Figure I1I-53 : Courbes en énergies a rupture de la nuance J27, a I'état de référence et aux états vieillis a 500°C

pendant 5000 et 10000 heures, en sollicitation LT et TL.
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Figure III-54 : Courbes en énergies a rupture de la nuance J27, a I'état de référence et aux états vieillis a
600°C-5000 et 10000 heures, en sollicitation LT et TL.

Tableau III-11 : Valeurs de la TTDF et de I'énergie de palier ductile, avant et apres vieillissement thermique
de la nuance a 14%Cr

sollicitation LT sollicitation TL
énergie de palier énergie de palier
TTDF ductile (J) TTDF ductile (])
°C) o Q) o

simulée exp. simulée exp.
état de référence -30 7,6 6,5 101 3,5 3,3
état vieilli a 400°C-5000h 4 6,5 6,4 124 33 31
état vieilli a 400°C-10000h -3 5,6 52 129 3,0 29
état vieilli a -44 6,0 6,6 100 3,6 3,6
état vieilli a -24 6,4 6,6 86 3,8 3,8
état vieilli a 600°C-5000h -31 7,4 6,3 99 3,0 3,0
état vieilli a 600°C-10000h -26 6,6 6,1 130 3,5 33
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Courbes force-déplacement (f-d)

Les courbes f-d correspondant aux essais de résilience en sens LT réalisés aux températures
d'essai de +20°C et de +325°C sont respectivement présentées sur la Figure I1I-55 et la Figure
[11-56. Les valeurs des forces Fgy et Fu définies dans le chapitre Il sont reportées dans le Tableau
[1I-12. La présence de paliers sur les courbes f-d a +20°C est typique du phénomeéne de
bifurcation, qui sera discuté dans le chapitre suivant.

A T'état vieilli a 400°C pendant 10000 heures, pour les températures d’essai de +20°C et +325°C,
les valeurs des forces Fgy et Fu sont proches des valeurs obtenues a 1'état de référence, a
I'exception de la valeur Fu qui est plus élevée de 3% a +20°C apreés vieillissement. A +325°C, sur
I'état vieilli a 400°C pendant 10000 heures, on remarque cependant une diminution plus rapide
de la charge avec le déplacement du pendule, ce qui traduit une plus faible résistance a la
propagation de fissure par rapport a I'état de référence. L’aire sous la courbe f-d, qui correspond
a I'énergie consommée pour rompre l'éprouvette, est réduite dans le cas de I'état vieilli a 400°C
par rapport a I'état de référence. Cette observation est concordante avec la baisse de 1'énergie de
palier ductile mesurée apreés vieillissement a 400°C pendant 10000 heures.

D’apres la Figure III-55, il semble que la nuance a I'état vieilli a 500°C pendant 10000 heures
présenterait une résistance plus faible a la propagation de fissure. Cependant, 'allure atypique
des courbes a cette température ne permet pas de comparer le comportement des quatre états
matériau avec précision.

En accord avec les courbes d’énergie a rupture, les courbes f-d semblent confirmer qu’il n'y a pas
eu d’évolution du comportement de la nuance J27 aprés vieillissement thermique a 600°C
pendant 10000 heures.

Essais de résilience a 20°C
2.5

—J27 LT état de référence

2 J27 LT vieilli 400°C-10000h

J27 LT vieilli 500°C-10000h
—J27 LT vieilli 600°C-10000h
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Figure III-55 : Courbes force-déplacement enregistrées lors des essais de résilience a +20°C sur la nuance J27,
al'état de référence et aux états vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 10000 heures, en sollicitation LT.

99



Essais de résilience a 325°C
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Figure III-56 : Courbes force-déplacement enregistrées lors des essais de résilience a +325°C sur la nuance
J27, al’état de référence et aux états vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 10000 heures, en sollicitation LT.

Tableau III-12 : Valeurs des forces Fcy et Fu mesurées sur les courbes force-déplacement de la nuance J27, a
I'état de référence et aux états vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 heures, en sollicitation LT a
+20°C et 325°C.

L Fey (kN) Fum (kN) Fey (kN) Fu (kN)
sollicitation LT . . . .
aT=+20°C aT=+20°C aT=+325°C aT=+325°C
état de référence 2,04 2,17 1,50 1,73
état vieilli a 400°C-10000h 2,05 2,23 1,55 1,78
état vieilli a 2,02 2,18 1,56 1,75
état vieilli a 600°C-10000h 2,03 2,15 1,55 1,76

Courbes de l'énergie a 'amorcage de la rupture brutale

Les courbes de I'énergie a I'amorgage présentées sur la Figure I1I-57 correspondent aux essais
réalisés en sollicitation LT. Les énergies a 'amorcage de la rupture brutale des états vieillis a
400°C et 600°C pendant 10000 heures semblent étre plus faibles que celles mesurées sur I’état
de référence. Cette observation est en accord avec 'augmentation de la TTDF observée a 400°C,
mais une telle augmentation n’a pas été mise en évidence pour I'état vieilli a 600°C. En ce qui
concerne 'état vieilli a 500°C pendant 10000 heures, la stabilité de I'énergie a 'amorcage par
rapport a I’état de référence est en accord avec la stabilité de la TTDF.
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Figure III-57 : Evolution de I'énergie a 'amorcage de la rupture brutale de la nuance J27 a I’état de référence
et aux états vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 10000 heures en sollicitation LT.

Fractographie

La Figure III-58 et la Figure III-59 présentent les facies de rupture observés a l'échelle
macroscopique de la nuance J27, respectivement sollicitée suivant le sens LT et le sens TL, a
I'état de référence et aux états vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 heures. Les faciés
de rupture obtenus pour une durée de vieillissement de 10000 heures sont similaires a ceux
obtenus pour une durée de 5000 heures, les fractographies correspondantes ne sont donc pas
rapportées. A cette échelle d’observation, aucune modification significative de la morphologie
des facies n'est observée suite aux vieillissements thermiques réalisés. Les éprouvettes rompues
a +25°C en sens LT présentent la morphologie typique du phénoméne de bifurcation, méme celle
qui correspond a I'état vieilli a 500°C, alors que la dispersion en énergies est faible en zone de
transition ductile-fragile pour cet état vieilli (Figure I1I-53). Cependant, contrairement aux
autres états de vieillissement, I'éprouvette correspondant a I'état vieilli a 600°C et testée a +25°C
présente une fissure de délaminage plutot qu’'une bifurcation. Dans le cas de la sollicitation TL, la
surface blanche ou brillante observée sur les facies de rupture et caractéristique d’'une rupture
brutale, présente la méme taille pour tous les états de vieillissement pour une température
d’essai donnée.

Les fractographies des facies de rupture de la nuance J27 sollicitée en sens LT a -40°C et a
+325°C sont respectivement présentées sur la Figure III-60 et sur la Figure I1I-61. De méme, a
1'échelle microscopique, aucune différence significative entre les facies de rupture n’est observée
entre 1'état de référence et les états vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 heures. A
-40°C les facies de rupture présentent tous des zones de clivage, et a +325°C le mécanisme de
rupture est de type ductile a cupules pour tous les états de vieillissement thermique.
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Figure III-58 : Faciés de rupture de la nuance J27 a I'échelle macroscopique, avant et aprés vieillissement
thermique a 400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 heures, suivant la direction de sollicitation LT.
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Figure III-59 : Faciés de rupture de la nuance J27 a I’échelle macroscopique, avant et aprés vieillissement
thermique a 400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 heures, suivant la direction de sollicitation TL.
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Figure III-60 : Facies de rupture de la nuance J27 a I'échelle microscopique, avant et apres vieillissement
thermique a 400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 heures, suivant la direction de sollicitation LT a -40°C.
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Figure III-61: Facies de rupture de la nuance J27 a I'échelle microscopique, avant et apres vieillissement
thermique a 400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 heures, suivant la direction de sollicitation LT a 325°C.

Conclusions concernant l'effet du vieillissement sur le comportement mécanique

Un léger décalage de la TTDF vers les températures élevées et une diminution de I'énergie du
palier ductile ont été observés sur la nuance J27 apres vieillissement a 400°C pendant 5000 et
10000 heures. Cependant, ces évolutions ne s’accompagnent pas d'une augmentation de la limite
d’élasticité ni d'une réduction de l'allongement a rupture. De plus, les observations
fractographiques n’ont pas montré de modification morphologique des facies de rupture, ce qui
laisse supposer I'absence de modification des mécanismes de rupture. S’il y a eu une évolution
de la microstructure au cours du vieillissement a 400°C, ses effets sur le comportement
mécanique de la nuance J27 sont donc limités. D’aprés I'étude bibliographique, le décalage de la
TTDF et 'abaissement du palier ductile peuvent étre la conséquence de 'apparition de phases o,
%, Laves ou o. Or, a la température de 400°C, seule la phase o’ serait stable d’apres cette étude,
la présence de phases o’ est donc la piste privilégiée.

En ce qui concerne les effets du vieillissement thermique a 500°C, la principale évolution
concerne la réduction de la dispersion en énergie a rupture en zone de transition ductile fragile.
Cependant, I'étude bibliographique ne permet pas de proposer une hypothese sur I'évolution
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microstructurale qui a pu se produire lors du vieillissement a 500°C, et qui pourrait expliquer
cette observation.

Le vieillissement thermique a 600°C est le seul qui n’a eu aucun effet significatif sur le
comportement en traction et a I'impact de la nuance ]J27. Or, c’est pourtant a cette température
que les évolutions microstructurales étaient le plus attendues, comme I'apparition des phases y
ou des phases de Laves, d’apres une fois encore I'’étude bibliographique. On notera toutefois un
décalage de la courbe en énergie a I'amorcage vers les températures élevées, qui pourrait alors
traduire la présence d’'un mécanisme d’endommagement ou d'une entité microstructurale
différente controlant I'apparition de la rupture brutale. Dans ce cas, le fait que la TTDF soit
restée stable lors du vieillissement a 600°C pourrait alors étre di a un mécanisme
compensateur.

c. Microdureté

Des mesures de microdureté ont été effectuées a tous les stades de vieillissement de la nuance
J27. Huit points de mesures ont été réalisés sur chaque état matériau en utilisant une charge de
0,1 kg. La valeur de dureté moyenne et I'écart-type obtenu pour chaque état matériau sont
reportés dans le Tableau I11-13.

D’aprés ces résultats, une légere augmentation de dureté de 4% semble apparaitre apreés
vieillissement a 400°C pendant 5000 et 10000 heures. Le vieillissement thermique a 600°C
pendant 10000 heures semble avoir eu pour effet de diminuer la dureté de la nuance de 5%.

La faible augmentation de dureté apreés vieillissement a 400°C est en accord avec le décalage de
la TTDF vers les températures élevées et avec 'augmentation de la valeur Fy, sur les courbes f-d,
et également avec I'hypothese de la présence de la phase o d’apres 'étude bibliographique.
Cependant, on aurait dii également observer une augmentation de la limite d’élasticité. Quant a
la diminution de la dureté apreés vieillissement a 600°C pendant 10000 heures, cela pourrait étre
en accord avec la migration des éléments d’alliage vers des phases de Laves, des carbures ou des
intermétalliques de type o ou y. En effet, I'étude précédente sur le vieillissement thermique de la
nuance J03 a 18%Cr a montré une diminution de la dureté de la matrice suite a la diffusion du
tungsténe vers les phases c. Par contre, les essais de traction n’ont pas mis en évidence de
diminution de la limite d’élasticité dans le cas de la nuance J27 vieillie a 600°C.

Tableau III-13 : Dureté moyenne obtenue pour la nuance J27 a I’état de référence et aux états vieillis a 400°C,
500°C et 600°C pendant 5000 et 10000 heures. La marge d’erreur donnée correspond a I'écart-type.

dureté moyenne HV 0,1kg
état de référence 372,2 £ 58
état vieilli a 400°C-5000h 386,6 £ 3,9
état vieilli a 400°C-10000h 386,6 + 2,7
état vieilli a 364,5 + 3,6
état vieilli a 3746 + 4,5
état vieilli a 600°C-5000h 366,0 £ 4,9
état vieilli a 600°C-10000h 354,6 £ 4,8
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d. Microsonde de Castaing

Des analyses chimiques ont été réalisées a la microsonde de Castaing. Les cartographies des
éléments Fe, Cr, W et C a I'état de référence et aux états vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant
10000 heures sont présentées sur la Figure I11-62. Ces cartographies ont été réalisées dans le but
de repérer les éventuelles phases de Laves enrichies en W, les carbures enrichis en W et Cr, et
les phases intermétalliques y et o également enrichies en Cr et W, citées dans I'étude
bibliographique.

Ces cartographies montrent la présence de carbures a I'état de référence, et également apres
vieillissement a 400°C, 500°C et 600°C pendant 10000 heures. La densité des carbures semble
cependant étre plus importante aprés vieillissement a 500°C pendant 10000 heures, et ces
carbures se sont enrichis en chrome. Un autre type de phase est apparu apres vieillissement a
600°C pendant 10000 heures. Il s’agit d’'une phase riche en W, probablement une phase de Laves
de type Fe;W. Ces cartographies montrent également que le matériau n’est pas homogéne en W
et Cr a I'état de référence et aux états vieillis a 400°C et 500°C pendant 10000 heures.

Des profils d’analyse ont ensuite été réalisés sur ces différentes phases pour déterminer leur
composition chimique. A I'état de référence, d’apres la Figure I11-63, le profil d’analyse met en
évidence la présence de carbures enrichis en chrome et en tungsténe, leur steechiométrie est
probablement du type M»3C¢, carbures déja rencontrés dans la nuance J03 a 18%Cr.

A l'état vieilli a 600°C pendant 10000 heures, les deux profils de la Figure I11-64 situés entre les
distances de 0 et 30 um présentent des élévations locales de la teneur en W, associées a une
chute de la teneur en Fe. La variation de la teneur en chrome au niveau de ces précipités n’est
pas significative. La quantification n’est pas précise du fait de la petite taille des particules,
inférieure au micrometre, par rapport a la taille de la poire d'interaction du faisceau qui est
proche de 1 um3. Cependant, cette quantification tend a confirmer la présence de phases de
Laves de type Fe;W. Les deux filiations suivantes concernent des carbures enrichis en Cr et W
similaires a ceux observés dans la nuance a I'état de référence, la composition chimique de ces
carbures est également imprécise.
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état de référence 400°C-10000h 600°C-10000h

Fe

Figure III-62 : Cartographies des éléments chimiques Fe, Cr, W et C obtenues a la microsonde de Castaing pour
la nuance J27 avant et apres vieillissement thermique a 400°C, 500°C et 600°C pendant 10000 heures.
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Figure II1I-63 : Profil d’analyse réalisé sur la nuance J27 a I'état de référence.
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Figure III-64 : Profil d’analyse réalisé sur la nuance J27 a I'état vieilli a 600°C pendant 10000 heures. Les
composés quantifiés entre les distances de 0 et 30 pm sont des phases de Laves Fe:W, et ceux entre 30 et 80
pm sont des carbures de Cr, probablement de type M23Ce.
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Les résultats des analyses microstructurales sur les états vieillis a 500°C et 600°C pendant
10000 heures sont surprenants. En effet, aucune conséquence significative liée a 'augmentation
de la densité de carbures ou a la présence des phases de Laves n’est observée sur la réponse des
essais mécaniques. La baisse de dureté de la matrice est toutefois en accord avec la présence de
phases de Laves apres vieillissement a 600°C pendant 10000 heures, puisque le W en solution
solide dans la matrice a migré pour participer a la formation de ces phases. De plus, la présence
des phases de Laves pourrait étre a l'origine du léger décalage de la courbe en énergie a
I'amorcage de la rupture brutale. D’autre part, la présence de la phase y n’a pas été mise en
évidence dans cette nuance d’acier ODS a 14%Cr, contrairement aux résultats de Zakine et al.
[Zakine-1996], de Whilshire et al. [Whilshire-2004] et de Steckmeyer et al. [Steckmeyer-2012].
D’apreés I’étude bibliographique, I'absence de la phase y est probablement liée a la faible teneur
en titane de la nuance J27.

Dans le cas de I'état vieilli a 500°C pendant 5000 heures, la réduction de la dispersion en
énergies a rupture pourrait donc étre liée a la présence de carbures, méme si les éprouvettes
présentent toujours un faciés de rupture avec bifurcation dans la zone de transition ductile
fragile.

Enfin, a I'échelle du micrométre, ces analyses n’ont pas permis de mettre évidence la formation
de nouvelles phases lors du vieillissement a 400°C. La présence de la phase o, dont la taille est
de l'ordre de quelques nanometres [Capdevila-2010], n’est alors pas exclue puisqu’elle n’aurait
pas pu étre détectée par cette technique du fait de sa petite taille. Les analyses microstructurales
présentées ci-aprés concernent principalement la mise en évidence de cette phase o/’.

e. Pouvoir thermoélectrique

Afin d’obtenir des indices sur la présence éventuelle de phases o', des mesures du pouvoir
thermoélectrique (PTE) ont été réalisées sur la nuance ]J27 a I'état de référence et aux états
vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 et 10000 heures, car le PTE est particulierement
sensible a la population de défauts nanométriques, tels que les dislocations et les nano-
précipités [Merlin-2005]. Les mesures ont été réalisées sur des demi-éprouvettes mini-Charpy
rompues de maniére fragile a basse température, en utilisant deux éprouvettes par état
matériau et en réalisant une mesure sur chacune des faces des éprouvettes. Les résultats sont
présentés sur la Figure III-65, les valeurs moyennes ont été calculées a partir des 8 mesures
effectuées pour chaque état du matériau, et les barres d’erreur correspondent aux écarts-types.

Ces résultats montrent une forte élévation du PTE apres vieillissement a 400°C pendant 5000 et
10000 heures. Ces données constituent donc la premiére preuve qui tend a confirmer la
présence de la phase o’ dans la nuance J27 apres vieillissement a 400°C. En effet, la corrélation
entre la présence de la phase o’ et I'augmentation de la valeur du PTE a été montrée par
Capdevila et al. [Capdevila-2012].

La valeur du PTE a légerement augmenté apres vieillissement a 500°C pendant 5000 et 10000
heures, éventuellement en lien avec la présence des carbures M3Cs, mais aucune évolution n’a
été observée sur I'état vieilli a 600°C malgré la présence des phases de Laves et des carbures
Ma23Ce. Plusieurs hypotheses sont proposées: soit les effets des différents précipités sont
compensés par une diminution de la densité de dislocations lors du vieillissement thermique,
soit les précipités sont trop gros ou incohérents avec la matrice ferritique et n’ont alors aucun
effet sur la valeur du PTE [Merlin-2005]. La légére augmentation du PTE a I’état vieilli a 500°C
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pourrait alors étre due a une autre phase que les carbures, la présence de la phase o’ a cette
température n’est d’ailleurs pas exclue.
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Figure III-65 : Evolution du pouvoir thermoélectrique (PTE) de la nuance J27 en fonction de la température et
de la durée du vieillissement thermique. Les barres d’erreurs correspondent aux valeurs des écart-type.

f. Calorimétrie différentielle a balayage

Suite aux résultats des mesures de PTE, des expériences de calorimétrie différentielle a balayage
(DSC) [Grenet-2010] ont été réalisées pour obtenir d’autres preuves de la présence de précipités
o’ apres vieillissement a 400°C. Les éprouvettes utilisées sont celles qui ont servi a réaliser les
mesures de PTE. Ces expériences consistent a réaliser un cycle de chauffage sur I'éprouvette de
10°C par minute entre 20°C et 800°C, suivi d'un cycle de refroidissement réalisé a la méme
vitesse de 10°C par minute. L'objectif est de mettre en évidence une remise en solution des
précipités o’ lors de la phase de chauffage. Les mesures ont été réalisées sur la nuance J27 a
I'état de référence et aux états vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 et 10000 heures.
Les cycles de chauffage-refroidissement correspondant a la durée de vieillissement de 10000
heures sont présentés sur la Figure 111-66.

Les cycles correspondant a I'état de référence et aux états vieillis a 500°C et 600°C pendant
10000 heures sont identiques. Ces mesures montrent tout d’abord que les carbures M»3Cs et les
phases de Laves sont stables dans la nuance J27 au moins jusqu’'a la température de 800°C,
puisqu’aucun pic endothermique qui pourrait étre associé a la dissolution de ces phases n’est
observé.

Sur la courbe de I'état vieilli a 400°C pendant 10000 heures, un pic endothermique apparait vers
570°C lors du cycle de chauffage, traduisant la remise en solution de précipités. D’apreés le
diagramme Fe-Cr de Williams [Williams-1958], la limite du domaine d’existence de la phase o’
se situe vers 530°C. Le pic endothermique a 570°C peut donc correspondre a la remise en
solution des phases o’. De plus, il n’y a pas de pic exothermique lors du cycle de refroidissement,
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ce qui montre que les phases remises en solution a 570°C ne précipitent pas pour des temps
relativement courts.
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Figure III-66 : Cycles obtenus par calorimétrie différentielle pour la nuance J27 a I'état de réception et aux
états vieillis a 400°C, 500°C et 600°C pendant 10000 heures. La vitesse de chauffage et de refroidissement est
de 10°C/min. Le pic de Curie correspond a la transition ferro/paramagnétique de I'acier.

Suite a ces résultats, un cycle de chauffage - refroidissement a été réalisé sur I'état vieilli a 400°C
pendant 5000 heures. Sur la Figure 111-67, ce cycle est comparé a celui réalisé sur I'état vieilli a
400°C pendant 10000 heures. Le pic de dissolution situé vers 570°C est également présent a
I’état vieilli a 400°C pendant 5000 heures. De plus, I'aire sous ce pic est plus petite a 5000 qu’a
10000 heures, ce qui montre que la fraction volumique des phases o’ a augmenté entre les
durées de 5000 et de 10000 heures, I’état de saturation de la matrice en phase o’ n’était donc
pas atteint apres le vieillissement de 5000 heures.
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Figure III-67 : Cycles obtenues par calorimétrie différentielle pour la nuance J27 vieillie a 400°C pendant
5000 et 10000 heures. La vitesse de chauffage et de refroidissement est de 10°C/min.

g. Microscopie électronique en transmission

Les mesures de PTE et de calorimétrie suggérent la formation de phases o’ apres vieillissement a
400°C pendant 5000 et 10000 heures. Des observations au microscope électronique en
transmission (MET) (Figure III-68) ont donc été réalisées sur la nuance ]27 vieillie a 400°C
pendant 10000 heures pour confirmer la présence de ces phases ao’. La technique d’imagerie
filtrée (EFTEM, Energy Filtered TEM) a été utilisée, cette technique permet d’obtenir des
cartographies chimiques du fer et du chrome en filtrant le faisceau d’électrons et en ne
sélectionnant que les électrons dont I'énergie correspond a l'ionisation des couches M du fer et
du chrome. Ces cartographies mettent en évidence la présence de précipités enrichis en chrome
et appauvris en fer, d'une taille de I'ordre de 10 nm, ce qui correspond a la description des
précipités o’ rapportée par Ribis et Capdevila et al. [Ribis-2013, Capdevila-2008].

Par comparaison, les mémes cartographies ont été réalisées sur la nuance J27 a I'état vieilli a
600°C pendant 10000 heures. Sur les cartographies de la Figure I11-69, aucun enrichissement
local en chrome n’est observé. Les particules localisées sur ces zones de faible teneur en fer et en
chrome sont probablement des nanorenforts de type Y-Ti-O.
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Figure III-68 : Cartographies des éléments Fe et Cr réalisées en EFTEM sur la nuance J27 vieillie a 400°C
pendant 10000 heures. Les particules enrichies en Cr et appauvries en Fe sont des précipités o’.
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Figure III-69 : Cartographies des éléments Fe et Cr réalisées en EFTEM sur la nuance ]J27 vieillie a 600°C
pendant 10000 heures. Les particules appauvries en Fe sont également appauvries en Cr, ces particules sont
probablement des nanorenforts de type Y-Ti-O.
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h. Conclusions de I'analyse microstructurale

L’analyse microstructurale a permis de construire le tableau des phases formées en fonction de
la température de vieillissement thermique. Les résultats sont reportés dans le Tableau III-14.
Par rapport au premier tableau proposé suite a I'étude bibliographique, il apparait que les
phases y n’ont pas été observées. Les phases de Laves ont été mises en évidence mais seulement
a 600°C, et la phase o’ a été mise en évidence a 400°C mais pas a 500°C, pour des durées de
vieillissement de 5000 et de 10000 heures. Les carbures M»3Cs ont, quant a eux, été observés sur
toute la plage de températures de vieillissement, conformément a ce qui était attendu.

Tableau III-14 : Phases observées dans la nuance J27 a I’état de référence et aux états vieillis a 400°C, 500°C et
600°C pendant 10000 heures.

Etat matériau état de vieilli vieilli vieilli
référence 400°C-10000h 600°C-10000h
Phases observées M23Ce M23Ce M23Ce M23Ce
dans la nuance J27 o Laves (1)

i. Discussion

La phase o' a été observée sur la nuance J27 apres vieillissement thermique a 400°C pendant
5000 et 10000 heures. La taille des particules o', de I'ordre de la dizaine de nanomeétres, est
similaire a celle des particules observées sur la nuance MA957 apres irradiation a 412°C et
430°C par Ribis [Ribis-2013]. Concernant les essais de résilience, la présence de la phase o’
semble étre a I'origine de 'augmentation de la TTDF de +30°C et de la diminution de I'énergie de
palier ductile de 15% aprés un vieillissement d’'une durée 10000 heures. La fragilisation de la
nuance J27 due a la présence de la phase o’ apparait cependant limitée par rapport aux résultats
obtenus par Nichol et al. [Nichol-1980] et par Alamo et al. [Alamo0-1990] concernant des aciers
ferritiques conventionnels, ou le décalage de la TTDF est supérieur a +100°C. On peut alors
envisager que l'effet durcissant des particules o’ soit négligeable par rapport a I'effet durcissant
des nanorenforts, ou qu’il y ait un second mécanisme de précipitation qui entraine un effet
adoucissant.

Il est également intéressant de comparer nos résultats avec ceux de Capdevila et al. [Capdevila-
2010] sur la nuance d’acier ODS a 18%Cr PM2000. Sur la nuance PM2000 vieillie a 475°C
pendant 520 heures, Capdevila et al. ont en effet montré une forte augmentation de la limite
d’élasticité et de la dureté suite a la formation des phases o’. La limite d’élasticité, proche de 750
MPa a I'état de référence, atteint 1100 MPa apres vieillissement, et la dureté initialement proche
de 270 HVyy atteint 400 HV1y, apres saturation en phases o’. Dans le cas de la nuance ]27, de
telles évolutions n’ont pas été mises en évidence, éventuellement a cause de la dureté déja tres
élevée de la nuance J27 a I'état de référence, qui est de 370 HVy,1x. Cependant, notre étude n’a
pas montré de saturation en phase o’ apres vieillissement a 400°C pendant 10000 heures, il est
donc possible que la dureté de la nuance J27 augmente encore pour des durées plus longues. Les
effets de la présence de la phase o’ seront alors éventuellement plus marqués que ceux observés
pour une durée de 10000 heures.

Des carbures de chrome, probablement de type M23C¢, ont été repérés sur la nuance J27 a tous
les stades de vieillissement. Ces carbures semblent étre plus nombreux apres vieillissement a
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500°C pendant 10000 heures, mais sans que cela n’ait d’effet sur le comportement en traction.
Sur les essais de résilience, seule une réduction de la dispersion en énergies en phase de
transition ductile-fragile a été observée. En ce qui concerne le phénoméne de bifurcation, la
présence de ces carbures ne semble pas avoir éliminé le mécanisme mais il semble étre moins
consommateur en énergie. Dans ce cas également, il est possible que la population de carbures
ne soit pas arrivée a saturation, et que le comportement a I'impact évolue pour des durées de
vieillissement supérieures a 10000 heures.

Des phases de Laves ont été observées apres vieillissement a 600°C pendant 10000 heures. La
présence de ces phases a été mise en évidence uniquement a la microsonde de Castaing. La
migration du tungsténe vers les phases de Laves provoque un adoucissement de la matrice. Ces
phases n’ont cependant eu aucun effet sur les propriétés en résilience et en traction de la nuance
J27 pour une durée de vieillissement de 10000 heures, éventuellement a cause de la présence de
carbures qui compense cet effet. Cependant, pour des durées plus longues, la population de
phases de Laves pourrait croitre et engendrer une dégradation de la résistance a I'impact de la
nuance en termes de TTDF, comme le suggérent Nichol et al. [Nichol-1980].

4. Conclusions

Contrairement a la nuance a 18%Cr ]J03, dont le comportement a I'impact est fortement dégradé
a cause de la présence de phases o apres vieillissement a 600°C pendant 5000 heures, le
comportement mécanique de la nuance a 14%Cr J27 n’a pas évolué de maniére significative
pour des températures de vieillissement comprises entre 400°C et 600°C, et ce méme pour une
durée de 10000 heures.

Des phases o, des carbures M23Ce et des phases de Laves Fe,W ont toutefois été observés dans la
nuance a 14%Cr apres vieillissement thermique. Cependant, la phase o’ observée apreés
vieillissement a 400°C pendant 5000 et 10000 heures a un effet durcissant limité dans le cas de
la nuance d’acier ODS J27 par rapport aux aciers inoxydables ferritiques conventionnels. Les
carbures apparus apres vieillissement a 500°C pendant 5000 et 10000 heures ont eu pour effet
de limiter la dispersion en énergies a rupture observée sur les courbes de résilience par rapport
a I'état de référence, sans pour autant faire disparaitre le mécanisme de bifurcation. Quant aux
phases de Laves, elles n'ont eu aucun effet notable sur les propriétés de traction et de résilience
de cette nuance pour des durées de vieillissement de 5000 et 10000 heures a 600°C.

Cependant, les durées de fonctionnement des gaines attendues sont de 'ordre de 50000 heures.
Il faudra donc prendre en compte les aspects cinétiques liés a la formation de ces différentes
phases pour s’assurer qu’aucune dégradation significative ne survienne pour des durées
supérieures a 10000 heures. Dans le cas de la nuance J27, les tendances observées dans le cadre
de cette étude pourront étre confirmées pour une durée de vieillissement de 30000 heures
actuellement engagée. De plus, en ce qui concerne I'évolution de la population de phases o, des
premiéres analyses ont été réalisées grace a la technique de diffusion des neutrons aux petits
angles (DNPA). Les valeurs de la fraction volumique de phases o’ et la taille des précipités
correspondants sont présentées dans le Tableau III-15, les courbes de l'intensité diffusée sont
présentées dans '’Annexe 4. D’aprés ces mesures, il semblerait que la taille des précipités o/,
mesurée ici a environ 1,7 nm, soit restée stable entre les durées de vieillissement de 5000 et de
10000 heures, cette taille est inférieure a celle mesurée au MET. La fraction volumique de
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précipités o’ a, quant a elle, augmenté de 60% entre les durées de vieillissement de 5000 et de

10000 heures. On notera donc que 'augmentation de la fraction volumique de phases o’ est liée

a 'augmentation du nombre de précipités et non a leur croissance.

Enfin, grace a ce type de mesure, il sera possible de corréler la fraction volumique des précipités

o’ avec les enthalpies de remise en solution qui pourront étre mesurées a partir des courbes
obtenues par calorimétrie différentielle a balayage présentées précédemment (Figure I1I-67). On

pourra ainsi suivre plus facilement I’évolution de ces phases o’ pour des durées de vieillissement
plus longues, et étre en mesure de proposer une estimation de leur population pour les durées
indiquées par le cahier des charges.

Tableau III-15 : Rayon, écart-type et fraction volumique des précipités o’ mis en évidence par la technique de
DNPA sur la nuance J27 apreés vieillissement thermique a 400°C pendant 5000 et 10000 heures

Etat matériau Rayon (nm) Ecart-type Fraction volumique (%)
Vieilli a 400°C-5000h 1,7 0,4 1,3
Vieilli a 400°C-10000h 1,8 0,4 2,1
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CHAPITRE IV.
Etude des mécanismes de rupture sur des nuances
d’acier ODS a 14%Cr

Dans les chapitres précédents, un mécanisme de bifurcation a pu étre observé sur les faciés de
rupture de plusieurs nuances d’acier ODS testées en résilience suivant la direction de
sollicitation LT, et ce méme apres vieillissement thermique. Ce mécanisme, qui correspond a un
changement de plan de propagation de la fissure principale lors des essais mécaniques, semble
étre a l'origine de la dispersion des mesures et notamment des valeurs élevées de I'énergie
dissipée lorsque le matériau dans la zone de transition ductile-fragile. Cela a pour effet de
fausser le tracé des courbes modeéles avec une méthode usuelle (équation II.1), en particulier
pour la représentation du palier ductile. Il s'agit donc d'étudier ce mécanisme pour pouvoir
proposer un nouveau critere de comparaison, qui permettrait alors de s'affranchir des effets de
bifurcation. Ce chapitre présente donc dans un premier temps une étude bibliographique sur les
mécanismes de bifurcation observés dans différents matériaux filés ou laminés, puis nous
exposerons les résultats obtenus dans le cadre de notre étude sur les nuances d'acier ODS
contenant 14%Cr. Notre étude se focalise en effet sur les nuances a 14%Cr car elles présentent
une meilleure résistance que la nuance a 18%Cr au vieillissement thermique.

A basse température, lorsque le matériau rompt de maniere fragile, les observations a I'échelle
microscopique présentées dans le chapitre II mettent en évidence une différence significative
entre la taille des grains observés au MET et la taille des facettes de clivage, ces dernieres étant
jusqu’a 20 fois plus grandes que la taille des grains réels. Afin de modéliser a termes I'apparition
de la rupture fragile, nous devons tout d’abord identifier les micro-mécanismes associés a ce
type de rupture. Ce chapitre présente donc, dans une deuxieme partie, une étude
bibliographique suivie des résultats obtenus sur l'identification des micro-mécanismes de
clivage dans le cas de nuances d’acier ODS a 14%Cr. Il s’agira entre autres d'apporter des
éléments de réponse sur le role des nano-renforts lors de la rupture par clivage, et d'expliquer la
différence entre la taille des facettes et celle des grains.

Les travaux menés sur le théme de la modélisation seront présentés dans le chapitre suivant.

1. Etude du mécanisme de bifurcation
a. Etude bibliographique

Bifurcation concernant les alliages de tungsténe

Rieth et al. [Rieth-2010] ont observé le phénomeéne de bifurcation pour des alliages de tungsténe
laminés a un taux de réduction de 90% et testés en résilience. La microstructure de ces alliages
est constituée de grains allongés suivant I'axe de filage. Sur le schéma de la Figure V-1, Rieth et
al. [Rieth-2010] expliquent I'apparition de la bifurcation par la combinaison de la forme allongée
des grains et de I'application d’'une contrainte normale a ces grains allongés.

119



%';J

Figure IV-1: a), b), c) Schématisation du mécanisme de bifurcation de fissure associé a la forme allongée des
grains et a la présence d’'une contrainte normale a ces grains, et d) vue de profil d'un facies de rupture obtenu
pour un alliage de tungsténe laminé [Rieth-2010].

Bifurcation de fissures observée sur les matériaux stratifiés

Le phénomene de bifurcation est surtout rencontré dans le cas de matériaux composites ou
stratifiés, qui sont analogues aux matériaux texturés obtenus par filage a chaud ou laminage. Par
exemple, Pozuelo et al. [Pozuelo-2006] ont mis en évidence ce mécanisme de rupture dans le cas
d’un acier stratifié testé en flexion trois points. La courbe contrainte-déformation, dont I'allure
est identique a celle de la courbe force-déplacement, et le facies de rupture correspondant a cet
essai sont présentés sur la Figure IV-2. Il faut noter la présence d'un palier aprés la premiére
chute de charge qui n’est pas explicitée dans la Norme associée aux essais Charpy instrumentés
[Norme-2001]. Pozuelo et al. [Pozuelo-2006] attribuent la présence de ce palier a 'occurrence
d’une rupture par bifurcation. D’aprés ces auteurs, la longueur du palier est liée a la ductilité des
différentes strates du matériau testé. L’amorcage d’une fissure dans la couche suivante est alors
d’autant plus difficile que la ductilité de la couche est grande. Dans le cas de ce matériau stratifié,
deux bifurcations sont apparues successivement. Sur le facies de rupture de la Figure 1V-2, ces
deux bifurcations sont matérialisées par la présence de deux languettes de matiere. Sur la
courbe f-d, la formation de ces deux languettes se traduit par la présence de deux paliers a
charge constante. D’apres Pozuelo et al. [Pozuelo-2006], plus le nombre de bifurcations est
important et plus I'énergie consommée est grande, d’ou l'importance du contréle de la
bifurcation pour optimiser la résistance a la propagation de fissure suivant I'axe perpendiculaire
ala direction de laminage.
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Figure IV-2: Courbe contrainte - déformation et faciés de rupture avec deux bifurcations obtenus pour un
acier stratifié et laminé testé en flexion 3 points [Pozuelo-2006].

Bifurcation et délaminage des aciers conventionnels

La nuance testée en résilience par Bramfitt et Marder [Bramfitt-1977] est un acier bas carbone
de composition Fe-1%Mn, chauffé entre 1100°C et 1250°C pendant 2 heures puis laminé en dix
passes, et recuit a 360°C. La texture cristallographique résultante est caractérisée par une
orientation préférentielle de la direction cristallographique <111> suivant 'axe de laminage L.
La Figure IV-3c met en évidence la forme allongée des grains dans la direction de laminage.
D’aprés ces auteurs, dans le cas de nuances d’aciers ayant subi une étape de laminage, les
fissures se forment préférentiellement dans le plan de laminage L-T, comme le montre la Figure
IV-3b, et ceci quelle que soit la direction de sollicitation. Dans le cas des configurations B (LT) et
C (L45°), les faciés de rupture présentent des fissures de délaminage, alors que dans le cas de la
configuration A (LS), on observe une rupture de type bifurcation. Les directions de sollicitation
L45° et LS font toutes deux référence a un préléevement selon I'axe longitudinal, et 'entaille est
tournée de 45° par rapport au plan de laminage pour le cas L45°, et orientée dans la direction S
pour le sens LS. La nature des fissures observées, délaminage ou bifurcation, est donc
déterminée par l'orientation du plan de laminage par rapport a la direction de sollicitation.

D’apres Bramfitt et Marder [Bramfitt-1977], le principal élément microstructural qui favorise la
présence des fissures de délaminage ou de bifurcation est le facteur de forme des grains. D’aprés
ces auteurs, les fissures de délaminage se propagent préférentiellement le long des joints de
grains de forme allongée. Les carbures, les inclusions et la texture cristallographique n’ont alors
que peu d’influence sur la création ou la propagation de ces fissures. Sur la coupe d’un faciés de
rupture présentée sur la Figure 1V-4, ces auteurs ont mis en évidence des zones de striction
localisées entre chaque fissure de délaminage. Par contre, ces auteurs rapportent qu’aucune
facette de clivage n’a été observée a l'intérieur de ces fissures. D’aprés la Figure IV-5, le
mécanisme de rupture identifié et associé a ces fissures est alors de type intergranulaire.
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Figure IV-3 : a) Schéma de prélevement des éprouvettes Charpy pour les trois types de sollicitation A (LS), B
(LT) et C (L45°), b) Faciés de rupture obtenus présentant des fissures de délaminage alignées dans le plan de
laminage et c) Microstructure dans le plan de laminage [Bramfitt-1977]. La direction L représente la direction
de laminage.
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Figure IV-5 : Rupture intergranulaire observée a I'intérieur d’une fissure de délaminage [Bramfitt-1977].
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Kimura et al. [Kimura-2010] ont également mis en évidence le réle prépondérant de la texture
morphologique sur le phénomeéne de bifurcation dans le cas d'un acier de composition Fe-
0,6%C-2%Si-1%Cr, homogénéisé a 1200°C, puis laminé et revenu a 500°C pendant 90 min a
plusieurs reprises jusqu’'a atteindre un taux de réduction de 80%. La microstructure de ce
matériau est présentée sur la Figure IV-6. Cependant, ces auteurs attribuent aussi un role
significatif a la texture cristallographique dans la création des fissures de délaminage et de
bifurcation, du fait de la présence de plans de clivage {100} orientés parallelement a I'axe de
laminage. D’aprés la Figure IV-7, Kimura et al. rapportent en effet la présence de « quasi-
clivage » associée au mécanisme de bifurcation. Ces auteurs ont également proposé une
schématisation des mécanismes de création des fissures. La Figure IV-8 présente ces deux
mécanismes qui sont appelés «crack-divider » pour la création des fissures de délaminage, et
« crack-arrester » pour la fissure de bifurcation. Le terme « crack-arrester » fait référence au fait
que la fissure principale soit arrétée dans sa direction de propagation initiale, puis déviée le long
de I'axe de laminage. En accord avec Bramfitt et Marder [Bramfitt-1977], Kimura et al. [Kimura-
2010] qualifient le plan de laminage comme étant le plan le moins résistant a la propagation de
fissures. D'apres ces différents auteurs, il s'agit donc du méme mécanisme de rupture entre les
deux configurations « crack-divider » et « crack-arrester », et leur manifestation ne dépend que
de l'orientation du plan de laminage par rapport a la direction de sollicitation appliquée.

Figure IV-6 : Microstructure de I'acier de composition Fe-0,6%C-2%Si-1%Cr laminé a 500°C testé par Kimura
et al. Les symboles ND, TD et RD font respectivement référence a la direction normale de la plaque, a la
direction transverse et a la direction de laminage [Kimura-2010].

Figure IV-7 : Faciés de rupture d’'une éprouvette Charpy avec entaille en U testée a 20°C et présentant une
rupture par bifurcation et « quasi-clivage » [Kimura-2010].

123



—
——————
—
£

S Weak planes y

“Crack-divider” “Crack-arrester”

Figure IV-8 : Schématisation du mécanisme de formation des fissures de délaminage dit « crack-divider », et
du mécanisme de formation d’une fissure de bifurcation « crack-arrester » [Kimura-2010].

Bifurcation sur les aciers ODS

Des fissures de bifurcation et de délaminage ont également été observées dans le cas de nuances
d'acier ODS obtenues par filage a chaud. En particulier, Garcia et al. [Garcia-2012] ont mis en
évidence ce mécanisme de rupture sur une nuance d'acier ODS a 14%Cr, nuance qui fait
également |'objet de notre étude (J27). La courbe force-déplacement et le faciés de rupture d'une
éprouvette testée en résilience a 20°C en sollicitation LT sont présentés sur la Figure IV-9. Ces
auteurs ont observé deux phases d'amorcage et d'arrét de la fissure sur la courbe f-d, comme
I'ont montré Pozuelo et al. dans le cas d'un acier stratifié [Pozuelo-2006]. En accord avec nos
observations, la courbe des énergies a rupture obtenue par Garcia et al. lors des essais de
résilience sur la nuance ]J27, et présentée sur la Figure 1V-10, est caractérisée par une forte
dispersion en énergie lorsque le matériau est en phase de transition ductile-fragile, et ces
énergies sont supérieures a celles mesurées lorsque le matériau rompt de maniére entiérement
ductile. Ces auteurs attribuent la présence d'une rupture par bifurcation a la forme allongée des
grains suivant la direction de filage.

Load (kN)

6 ) (1} CIEMAT 14008 L2
MAG: 30 x  HV: 250 kV

5
Displacement (mm)

Figure IV-9 : Courbe force-déplacement et facies de rupture d'une éprouvette issue de la nuance d'acier ODS a
14%Cr J27 testée en résilience a 20°C en sollicitation LT [Garcia-2012].
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Figure IV-10 : Courbe des énergies a I'impact obtenues pour la nuance J27 testée en résilience en sollicitation
LT. La zone I correspond a une rupture de type fragile, la zone II a une rupture par bifurcation, et la zone III a
une rupture de type ductile [Garcia-2012].

Bifurcation d’un acier ODS filé sous forme de tube

Chao et al. [Chao-2013) ont réalisé des essais de résilience sur une nuance d'acier ODS contenant
Fe-19%Cr-5,5%Al1-0,5%Y,03, référencée sous le nom de PM2000, et obtenue par laminage a
chaud sous la forme d’'un tube de 100 mm de diameétre avec une épaisseur de paroi de 8 mm. Le
sens de prélevement des éprouvettes de résilience et les notations des différents plans et
directions du tube sont présentées sur la Figure IV-11. La microstructure de ce tube est, quant a
elle, présentée sur la Figure IV-12. Ces auteurs rapportent que les grains ont une forme allongée
suivant I'axe de laminage L et une section équiaxe dans le plan TS, leur taille est de I'ordre de
500 nm. En ce qui concerne la texture cristallographique, d’apres la cartographie EBSD
correspondant a I'axe Y présentée sur la Figure IV-13, on retrouve la texture de fibre décrite
dans le chapitre II ou la direction <110> est alignée suivant 1'axe de laminage L. Ces auteurs
rapportent également la présence d'une deuxiéme orientation préférentielle des grains puisque,
d’apres la cartographie EBSD correspondant a I'axe Z de la Figure 1V-13, la direction <100> est
majoritairement alignée suivant la direction normale S. La texture de ce tube est alors tres
proche de celle du larget F20 (et F40) décrite dans le chapitre II. Cependant, les grains de ce tube
ont une forme équiaxe dans le plan TS, alors que les grains du larget décrit dans notre étude ont
une forme aplatie dans ce méme plan.

Les résultats des essais de résilience en sollicitation LT menés par Chao et al. sont présentés sur
la Figure IV-14, ces essais ont été réalisés sur des éprouvettes dont les dimensions sont 55 x 6,2
x 6,2 mm3. Comme dans le cas de notre larget F40, la nuance PM2000 testée en sollicitation LT
présente des fissures de délaminage dans le plan de laminage LT, et non une rupture par
bifurcation comme nous l'avons rencontrée dans le cas des géométries barre. Par contre, le
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mécanisme de bifurcation apparait lorsque le tube est testé en sollicitation LS, comme |'atteste la
Figure IV-15. En sollicitation LS, la configuration a rupture est alors du type "crack-arrester”,
comme décrite par Kimura et al. [Kimura-2010], et les énergies a rupture mesurées lorsque la
nuance est en transition ductile-fragile sont environ trois fois plus élevées qu’en sollicitation LT.
Les valeurs des énergies du palier ductile sont, quant a elles, similaires entre les deux
configurations d’essai. De plus, d'apres la Figure 1V-16, les courbes f-d de cette nuance PM2000
testée en sollicitation LS présentent un palier a charge quasi-constante déja observé par
plusieurs auteurs lorsque le mécanisme de bifurcation apparait [Pozuelo-2006, Garcia-2012]. En
sollicitation LT, il n'y a pas de bifurcation sur les faciés de rupture et ce palier n'apparait pas.
Dans le cas de la configuration LS, 1'éprouvette se comporte comme un barreau sans entaille des
que la bifurcation est apparue. Un réamorcage de la fissure est alors nécessaire pour atteindre la
rupture de 1'éprouvette, et la charge appliquée reste quasi-constante jusqu'a l'apparition d'une
nouvelle fissure [Chao-2013]. Enfin, Chao et al. ont observé le chemin de propagation d'une
fissure de délaminage présente sur une éprouvette de type LT testée a température ambiante.
Comme le montre la Figure IV-17, cette fissure semble suivre les joints de grains suivant la
direction L.

LT LS
RD//L %ﬂ

Figure IV-11 : Schéma du sens de prélevement des éprouvettes de résilience de types LT et LS et
dénominations des différents plans dans la nuance PM2000 laminage sous forme de tube [Chao-2013].
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Figure IV-12 : Microstructure de la nuance PM2000 laminée sous forme de tube vue a) dans le plan LT et b)
dans le plan LS [Chao-2013].
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Figure IV-13 : Cartographies EBSD selon les directions X, Y et Z de la microstructure du tube observée dans le
plan LT [Chao-2013]. L’axe X est confondu avec la direction transverse T, I'axe Y avec la direction de laminage
L, etI’axe Z avec la direction normale S.
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Figure IV-14 : Energies a rupture et faciés de rupture obtenus suite aux essais de résilience menés en
sollicitation LT sur la nuance PM2000 laminée sous forme de tube [Chao-2013].
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Figure IV-15 : Energies a rupture et faciés de rupture obtenus suite aux essais de résilience menés en
sollicitation LS sur la nuance PM2000 laminée sous forme de tube [Chao-2013].
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Figure IV-16 : Courbes force (P) - déplacement (u) obtenues lors des essais de résilience en sollicitation LT et
LS sur la nuance PM2000 [Chao-2013].
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Figure IV-17 : Cartographie EBSD en angles d'Euler d'une fissure de délaminage de type intergranulaire

observée sur une éprouvette de type LT rompue a température ambiante, la fissure est indiquée par une
fleche [Chao-2013].

Facteurs favorisant la bifurcation de fissures

Nous venons de voir que les effets de la texture morphologique, assistée par la texture
cristallographique, étaient du premier ordre sur la présence ou non du mécanisme de
bifurcation. Certains auteurs expliquent toutefois la présence de bifurcation par une
hétérogénéité chimique au niveau des joints de grains qui amoindrit leur résistance mécanique.
Par exemple, dans le cas de l'alliage d’acier ODS PM2000 vieilli pendant 100 heures a 475°C,
Chao et al. [Chao-2009] ont expliqué la présence de bifurcation sur I'éprouvette de traction
présentée sur la Figure IV-18 par une fragilisation des joints de grains par I'hydrogéne.

Ces auteurs ont également observé les faciés de rupture obtenus en traction a température
ambiante sur la nuance PM2000 avant vieillissement thermique a différentes vitesses de
sollicitation. D'apres la Figure 1V-19, des fissures apparaissent a la vitesse de sollicitation de
5.10-5 s'1 mais n'apparaissent plus a 5.10-2 s-1. Chao et al. concluent alors que le mécanisme de
fissuration est dépendant de la vitesse de déformation.

Figure IV-18 : Eprouvette de traction issue de I'acier ODS PM2000 vieilli a 475°C pendant 100 heures, rompue
par bifurcation lors d'un essai a température ambiante dans la direction de sollicitation longitudinale [Chao-
2009].
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Figure IV-19 : Faciés de rupture de la nuance PM2000 non-vieillie obtenus en traction a température
ambiante et en sollicitation longitudinale a la vitesse de a) 5.10-5 s'1 et b) 5.10-2 s'1 [Chao-2009].

Enfin, Henry et al. [Henry-2011] ont également observé ce phénomeéne de bifurcation sur une
éprouvette de résilience issue de la nuance MA957 irradiée a 42 dpa a 325°C, le faciés de rupture
de cette éprouvette est présenté sur la Figure IV-20. L'origine de ce phénoméne n’est pas
explicitée par les auteurs. Néanmoins, il est trés intéressant de noter que le phénomene de
bifurcation peut apparaitre aprés irradiation, et suite aux résultats des études précédemment
citées, ce phénomene semblerait méme étre amplifié par l'irradiation puisque la fissure de
bifurcation s’est propagée jusqu’a une des deux extrémités latérales de I'éprouvette.

Figure IV-20: Vues a) macroscopique et b) microscopique d’'une éprouvette Charpy issue de I'acier ODS
MA957 irradié a 42 dpa a 325°C rompue par bifurcation [Henry-2011].
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b. Interprétation des essais mécaniques

Essais de résilience sur les nuances F43 et |27 a 14%Cr

Dans le cas de la nuance F43, deux éprouvettes ont été testées a la température de -40°C en
sollicitation LT. Les courbes force-déplacement et les faciés de rupture de ces deux éprouvettes
sont présentés sur la Figure IV-21. En accord avec les résultats de Pozuelo et al. [Pozuelo-2006],
la rupture par bifurcation de fissure se traduit par la présence d'un palier a charge presque
constante sur les courbes force-déplacement.

L’énergie a rupture de I'éprouvette n°1 est de 9,5 |, avec une énergie a I'amorcage mesurée a 2,6
J. Dans le cas de I'éprouvette n°2, les valeurs de ces énergies sont respectivement de 11,2 ] et de
2,4 ]. Les énergies a I'amorcage de ces éprouvettes sont donc globalement similaires (8%
d’écart), ce qui confirme que la dispersion sur les mesures de I’énergie a rupture (16% dans ce
cas précis) peut étre attribuée a la présence du phénomene de bifurcation.

L’éprouvette n°2 présente I'énergie a rupture la plus haute et la bifurcation la plus marquée sur
le facies de rupture. En effet, la longueur de la bifurcation, définie comme la distance entre le
fond d’entaille et le point d’arrét de la fissure sur une demi-éprouvette, est de 6,7 mm pour
I'éprouvette n°2, contre 2,3 mm pour I'éprouvette n°1. Il semble donc, dans un premier temps,
que la longueur du palier sur la courbe force-déplacement, et donc la valeur de I'énergie a
rupture, soit liée a la longueur de la bifurcation mesurée sur le faciés de rupture.

3
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Figure IV-21: Courbes force-déplacement et faciés de rupture des deux éprouvettes testées en résilience en
sollicitation LT a -40°C issues de la nuance F43. Le mécanisme de rupture de type bifurcation est apparu sur
ces deux éprouvettes.

Le mécanisme de bifurcation a également été observé dans le cas de la nuance J27 sur trois
éprouvettes testées a la température de -10°C, les courbes force-déplacement et les facies de
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rupture de ces éprouvettes sont présentés sur la Figure IV-22. Les trois courbes sont confondues
jusqu’a un déplacement de pendule de 1 mm, qui marque I'amorcage de la rupture brutale a une
valeur d’énergie de 1,7 ]. Ensuite, la courbe f-d correspondant a I'éprouvette n°1 présente un
long palier a charge quasi-constante, alors que ce palier est beaucoup plus court voire inexistant
pour les éprouvettes n°2 et n°3. Cependant, la longueur des fissures de bifurcation mesurées sur
les facies de rupture est proche de 1mm dans le cas des trois éprouvettes. Cette observation ne
confirme donc pas la correspondance directe entre la longueur de la bifurcation sur le facies de
rupture et la longueur du palier sur la courbe f-d. Néanmoins, on remarque que 'éprouvette n°1,
dont le palier est le plus long, s’est beaucoup plus déformée que les deux autres éprouvettes. On
peut alors supposer que la longueur du palier, et donc I'énergie consommée, soit liée a la
capacité de déformation de I'éprouvette aprés 'arrét de la premiere fissure instable, comme
'ont suggéré Pozuelo et al. [Pozuelo-2006].
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Figure IV-22 : Courbes force-déplacement et facies de rupture des éprouvettes de résilience testées a -10°C

issues de la nuance J27. Le mécanisme de rupture de type bifurcation est apparu de maniére significative sur
I’éprouvette n°1 dont I’énergie a rupture est de 10,2 J.

Effet de la vitesse de sollicitation sur 'apparition de la bifurcation

Des essais de flexion trois points ont été réalisés sur éprouvettes mini-Charpy afin d’évaluer
I'effet de la vitesse de sollicitation sur le phénomene de bifurcation. Le dispositif de flexion
utilisé reproduit a I'identique la configuration des essais de résilience. Les essais ont été réalisés
a-10°C et a +20°C, températures pour lesquelles la nuance J27 est en phase de transition ductile-
fragile, et aux vitesses de 1 pm/s, 100 um/s et 500 pum/s. Sur la Figure 1V-23, les courbes force-
déplacement enregistrées lors des essais de flexion a +20°C sont comparées a celle de 'essai de
résilience réalisé a la vitesse de 3,8 m/s. Les vues macroscopiques des faciés de rupture de ces
quatre essais sont présentées sur la Figure IV-24. Les courbes f-d et les faciés de rupture obtenus
a-10°C sont respectivement présentés sur la Figure [V-25 et sur la Figure 1V-26.
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D’apreés la Figure 1V-24 et la Figure 1V-26, les facies de rupture de la nuance ]27 testée a +20°C et
-10°C présentent une rupture du type bifurcation, et ce quelle que soit la vitesse de sollicitation.
Ces observations sont donc contraires a celles de Chao et al. sur la nuance PM2000 testée en
traction [Chao-2009], on peut donc penser que la bifurcation soit également dépendante de la
structure testée. D’apres la Figure IV-23 et la Figure IV-25, le palier typique de ce mécanisme est
également présent sur toutes les courbes f-d. Cela montre que, pour cette nuance, le mécanisme
de bifurcation apparait indépendamment de la vitesse de sollicitation entre I'état quasi-statique
(1 um/s) et 3,8 m/s. Cependant, I'énergie nécessaire pour amorcer la bifurcation a +20°C est de
2]a3,8m/s,1,6]a500um/s,1,8] a 100 um/s, et atteint 5] a 1 pm/s. A -10°C, cette énergie est
de1,8Ja38m/s,1,5]a500 um/s, 1,6 J a 100 pm/s, et 3,7 J a 1 um/s. On remarque également
que la force maximale atteinte lors de I'essai réalisé a la vitesse de 100 um/s est inférieure a
celle obtenue a 1um/s, ce qui est contraire aux effets de vitesse observés a +20°C. Cette
incohérence est probablement due a la dispersion inhérente au matériau.

Ces premiers résultats laissent donc supposer que le déclenchement de la bifurcation
nécessiterait moins d’énergie lors d’une sollicitation dynamique par rapport a une sollicitation
quasi-statique. Cependant, ce phénomeéne ne serait pas linéaire puisque les énergies a
I'amorgage les plus faibles sont rencontrées aux vitesses de 100 um/s et 500 pum/s. De plus, il
semblerait que I'énergie a I'amorcage de la fissure de bifurcation soit plus faible lorsque I'on
abaisse la température.
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— - J27 LT 20°C 100um/s
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Figure IV-23 : Courbes force-déplacement enregistrées lors des essais de flexion et de résilience a 20°C en
sollicitation LT sur la nuance J27.
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Figure IV-24: Facies de rupture obtenus pour les essais de flexion et de résilience réalisés a +20°C en

sollicitation LT sur la nuance J27.
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Figure IV-25 : Courbes force-déplacement enregistrées lors des essais de flexion et de résilience a -10°C en
sollicitation LT sur la nuance J27.
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Figure IV-26: Faciés de rupture obtenus pour les essais de flexion et de résilience réalisés a -10°C en
sollicitation LT sur la nuance J27.

Essais de flexion arrétés

Il s’agit maintenant de s’intéresser a la correspondance entre l'allure de la courbe force-
déplacement et la morphologie du faciés de rupture, puis d’identifier les micromécanismes de
rupture associés a la bifurcation.

Pour cela, deux essais de flexion a la température de +20°C et a la vitesse de 500um/s ont été
menés sur la nuance J27 en sollicitation LT, et ont été arrétés en cours d’essai. Sur la Figure
IV-27, les courbes force-déplacement et les vues de profil de ces éprouvettes sont comparées a
'essai de flexion non-arrété.

L’essai n°1 a été arrété juste apres 'amorcage de la rupture brutale matérialisé par une chute de
charge sur la courbe f-d. Sur I'éprouvette correspondante, on observe une fissure en fond
d’entaille qui s’est propagée sur une distance d’environ 0,5 mm dans la direction de filage. La
zone brillante et la zone sombre autour de ces deux fissures correspondent aux zones ou la
matiére s’est plastifiée en fond d’entaille.

L’essai n°2 a été arrété a la fin du palier de bifurcation sur la courbe f-d. Sur cette éprouvette, les
deux fissures en fond d’entaille se sont ouvertes et leur longueur atteint plus de 0,5 mm de
chaque c6té du fond d’entaille. Ces fissures sont toujours orientées suivant la direction de filage,
et on note toujours la présence d'une zone plastique a I'extrémité de chacune des fissures. On
remarque également que l'éprouvette n°2 s’est déformée pendant la phase ou la charge
appliquée est restée quasi-constante.
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Enfin, dans le cas de I'essai de flexion non-arrété, la fissure de bifurcation a de nouveau changé
de direction de propagation, formant ainsi un faciés de rupture en zigzag. Sur la courbe f-d, cette
modification de trajectoire de la fissure bifurquée se traduit par une seconde chute de charge qui
est de nouveau suivie par un palier.

En conclusion, la premiere chute de charge correspond a la création de deux fissures en fond
d’entaille, qui se propagent de facon instable le long de I'axe de filage avant d’étre arrétées.
Ensuite, la courbe présente un palier ou la charge appliquée est quasi-constante, ce qui
correspond a une phase de déformation de I’éprouvette et probablement a 'ouverture de la
fissure de bifurcation. A la fin de ce palier, une seconde chute de charge apparait lorsqu'une
nouvelle fissure instable se propage en provoquant un changement de direction du plan de
propagation principal, avant d’étre de nouveau arrétée. Le palier final correspond alors a la
déformation de I'éprouvette jusqu’a la fin de I'essai. Ces résultats sont en accord avec ceux de
Chao et al. obtenus dans le cas de la nuance PM2000 filée sous forme de tube [Chao-2013].
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Figure IV-27 : Vues de profil des éprouvettes et courbes force-déplacement enregistrées lors des essais de
flexion a +20°C en sollicitation LT a 500 pm/s sur la nuance J27. Deux des trois essais ont été arrétés.

c. Identification des micromécanismes de rupture

Propagation de la fissure de bifurcation

Des observations fractographiques ont été réalisées sur les zones de rupture par bifurcation.
Dans le cas de la nuance F43, les clichés MEB de la Figure IV-28 montrent la présence de formes
alignées suivant I'axe de filage, avec localement des facettes de clivage de forme équiaxe. Les
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formes allongées ont une dimension proche de 0,5 pm de large pour 5-10 um de long, la largeur
semble alors correspondre a celle des grains définis dans le chapitre II. Les facettes de clivage
ont une taille de 'ordre de 5 um.

Une découpe a été réalisée sur ce facies avec le FIB (Focused Ion Beam) de marque F.E.I. du
groupe Mécanique et Matériaux d’EDF R&D situé sur le site des Renardiéeres. Sur la vue en coupe
du facies présentée sur la Figure 1V-29, la fissure de bifurcation semble avoir suivi les joints de
grains, il s’agit donc d’'un mécanisme de rupture intergranulaire tel que 'ont décrit Bramfitt et
Marder [Bramfitt-1977].

Ces premiéres observations tendent a montrer que la fissure de bifurcation se propage a la fois
par rupture intergranulaire et par clivage, le mécanisme de rupture majoritaire étant la rupture
intergranulaire.

Figure IV-28 : Observations au MEB d’une zone rompue par bifurcation sur la nuance F43 testée a -130°C. La
direction d’extrusion (DE) est représentée.

Figure IV-29 : Zone de prélevement au FIB d’'une zone rompue par délaminage sur un facies de rupture de la
nuance F43. a) position du dépot de platine (Pt) et de la lame découpée, et b) vue en coupe du facies de
rupture sous le dépot de platine. La direction d’extrusion (DE) est représentée.
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La technique EBSD (Electron Backscatter Diffraction) a ensuite été utilisée sur la nuance J27
pour étudier le role de la texture cristallographique sur le mécanisme de bifurcation.
L’éprouvette correspondant a I'essai de flexion arrété n°1 de la Figure IV-27 a été analysée avec
cette technique. Une cartographie EBSD a été réalisée sur la pointe de la fissure de bifurcation
observée dans le plan longitudinal a I'endroit indiqué sur la Figure IV-30, cette cartographie est
présentée sur la Figure IV-31. En complément, des cartographies EBSD de la nuance ]J27
réalisées dans le plan longitudinal et dans le plan transverse sont présentées dans 1'’Annexe 5,
ainsi que des clichés réalisés au MEB-FEG au niveau de la pointe de la fissure observée. Les
cartographies EBSD selon les axes de projection Y et Z correspondant a Figure 1V-31 (axe X) sont
également présentées dans cette annexe.

Les grains colorés en vert présentent une direction <110> qui est alignée avec I'axe de filage,
I'orientation de ces grains est donc en concordance avec la texture de fibre <110> des nuances
d’aciers ODS filées a chaud. De plus, ces grains ont une forme allongée suivant I'axe de filage.

Une seconde population de grains est toutefois observée, il s’agit de grains de forme équiaxe
dont l'orientation cristallographique différe de la composante majoritaire de la texture de cette
nuance. Ces grains forment aussi des alignements suivant la direction de filage.

D’apres la cartographie de la Figure 1V-31, la fissure de bifurcation se propage bien suivant I'axe
de filage et semble suivre préférentiellement les alignements de grains équiaxes. De plus,
plusieurs grains colorés en rouge sur la Figure IV-31 sont coupés en deux par la fissure, ces
grains présentent en effet un plan {100} aligné avec la direction de filage, et par conséquent avec
la direction de propagation de la fissure. Or les plans {100} correspondent aux plans de clivage
de la structure cristalline considérée, ce qui concorde avec la présence de facettes de clivage
observées sur le facies de rupture.

Sur le cliché réalisé au MEB-FEG de la Figure 1V-32, des alignements de précipités sont aussi
présents le long de I'axe de filage a proximité de la fissure de bifurcation. Aucun lien direct entre
la présence des précipités et 'avancée de la fissure n’a cependant pu étre établi, mais il semble y
avoir une correspondance entre la localisation des grains équiaxes « hors texture » et celle des
alignements de précipités. D’apres les premiéres observations que nous avons réalisées au MET,
et qui sont présentées sur la Figure IV-33, il semblerait que les zones ou des gros précipités sont
observés soient pauvres en petits précipités dont la taille est inférieure a 100 nm. De plus, dans
cette zone a gros précipités, les grains semblent étre plus gros que dans la zone a petits
précipités. L’hypothése envisagée serait alors que la population de précipités ait une influence
sur la taille et éventuellement sur l'orientation cristallographique des grains, qui auraient elles-
mémes une influence sur la propagation de la fissure de bifurcation.

D’autres analyses a la microsonde de Castaing ont enfin été réalisées a proximité de la pointe
d’une fissure de bifurcation observée sur une éprouvette de résilience testée a 20°C, a I'endroit
indiqué sur la Figure IV-34. D’aprés les cartographies de la Figure 1V-35, des particules d’oxydes
d’aluminium sont observées et la répartition du chrome et du tungstene n’est pas entiérement
homogéne puisque des bandes de contraste apparaissent sur les cartographies de ces éléments.
D’autres analyses seront ensuite réalisées sur la nuance a 14%Cr nommeée F40 filée sous forme
de larget et sur laquelle sont apparues des fissures de délaminage.
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Figure IV-30 : Localisation de la pointe d’une fissure de bifurcation observée sur une éprouvette de flexion
issue de la nuance J27 testée en sollicitation LT a 20°C et 500 pm/s et arrétée en cours d’essai. La direction
d’extrusion (DE) est représentée.
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Figure IV-31 : Cartographie EBSD en IPF (Inverse Pole Figure) suivant I'axe X, qui correspond a la direction de
laminage, réalisée en pointe de la fissure de bifurcation observée sur la nuance J27, sur une éprouvette de
flexion testée en sollicitation LT a 20°C et 500 pm/s et arrétée en cours d’essai. La direction d’extrusion (DE)
est représentée.
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Figure IV-32 : Alignement de précipités observé a proximité de la fissure de bifurcation sur la nuance J27. La
direction d’extrusion (DE) est représentée.
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Figure IV-33 : Populations de précipités observées sur la nuance d’acier ODS J27 sur une lame mince prélevée

au FIB. Deux zones apparaissent : une zone avec une majorité de petits précipités d'une taille inférieure a 100
nm, et une zone avec de nombreux précipités dont la taille dépasse 100 nm.
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200 um
Figure IV-34 : Localisation de la zone cartographiée a la microsonde de Castaing sur la Figure IV-35, la zone se
situe a proximité d’'une fissure de bifurcation observée sur une éprouvette issue de la nuance J27 testée en
résilience a 20°C. La direction d’extrusion (DE) est représentée.

Figure IV-35 : Cartographies réalisées a la microsonde de Castaing sur la nuance J27 a proximité de la pointe
d’une fissure de bifurcation. Le trait blanc vertical présent sur la cartographie du carbone est un artéfact de
mesure. La direction d’extrusion (DE) est représentée.
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Changement de direction de la fissure de bifurcation

Le changement de direction de la fissure de bifurcation, ou la création d’'une nouvelle fissure
instable, est caractérisée par une chute de charge sur la courbe force-déplacement. Un cliché
MEB du faciés de rupture de la nuance J27 testée en résilience a +20°C est présenté sur la Figure
IV-36. Sur ce facies, du clivage apparait a 'extrémité de la plage de rupture intergranulaire
décrite précédemment, et des cupules caractéristiques d’'une rupture ductile sont également
présentes.

La présence de clivage a +20°C, qui est en accord avec 'occurrence d’'une chute de charge
caractéristique d’'une rupture brutale sur la courbe f-d correspondante (Figure 1V-27), invalide
donc le tracé de la courbe en énergie a rupture défini dans le chapitre II. En effet, d’aprés nos
observations fractographiques, la nuance est encore en transition ductile-fragile a +20°C alors
que la courbe modélisée par I'’équation I1.1 (Figure I1-29) semble indiquer que le palier ductile
est atteint a cette méme température.

Dans le cas des nuances qui présentent une rupture de type bifurcation, la valeur de I'énergie du
palier ductile définie comme étant la valeur la plus élevée ne peut s’appliquer, et la valeur de la
TTDF est sous-estimée. En effet, si 'on prend en compte 'évolution du taux de cristallinité
présenté sur la Figure IV-37 et non I'évolution de 'énergie a rupture, la TTDF (température a
laquelle le taux de cristallinité est égal a 50%) de cette nuance en sollicitation LT est d’environ -
10°C au-lieu de -29°C, et le palier ductile semble étre atteint vers +100°C d’apres cette courbe et
non +20°C.

Figure 1V-36 : Cliché MEB réalisé sur la zone de changement de direction d’une fissure de bifurcation de la
nuance J27 testée en résilience a 20°C en sollicitation LT.
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Figure IV-37 : Evolution du taux de cristallinité de la nuance J27 sollicité en résilience en sens LT en fonction
de la température.

d. Etude des fissures de délaminage

D’apres le schéma proposé par Kimura et al. [Kimura-2010] et présenté dans l'étude
bibliographique (Figure 1V-8), les mécanismes de rupture de type délaminage et bifurcation ont
treés probablement la méme origine microstructurale, et 'orientation des fissures sur le facies de
rupture dépend du sens de sollicitation, comme 'ont montré Bramfitt et Marder [Bramfitt-
1977]. Les effets des hétérogénéités chimiques seront donc étudiés sur les fissures de
délaminage et les conclusions obtenues transposées aux fissures de bifurcation.

Essais de résilience

Dans le cas de la nuance a 14%Cr filée sous forme de larget et dénommeée F40 présentée dans le
chapitre II, des fissures de délaminage sont apparues sur les facies de rupture de la nuance
sollicitée en sens LT, comme le montre la Figure 1V-38.
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Figure IV-38: Faciés de rupture de la nuance F40 testée en résilience en sollicitation LT a) a -40°C et b) a
+100°C et présentant de nombreuses fissures de délaminage.

Contrairement aux éprouvettes qui présentent une rupture par bifurcation, les courbes f-d de
ces éprouvettes présentées sur la Figure IV-39 ne présentent pas de palier a charge constante.
Dans le cas de I'éprouvette testée a +100°C, on note cependant la présence d’oscillations plus
marquées sur la courbe f-d dans la zone qui correspond a I'avancée de la fissure stable, et qui
pourraient étre associées a la création d’'une fissure de délaminage. Il faut noter que la présence
de telles oscillations n’accroit pas l'aire sous la courbe f-d, et n’a donc que peu d’influence sur
I'énergie a rupture. De plus, d’apreés la Figure 1V-40, qui représente une coupe perpendiculaire
du faciés de rupture présenté sur la Figure IV-38a suivant le plan L-S, la matiére a rompu par
striction entre chaque fissure de délaminage, comme I'a déja décrit Bramfitt [Bramfitt-1977].
Dans ce cas, les fissures de délaminage se sont donc créées avant la propagation de la fissure
principale.

2.5
IW’ W
5 ‘ | —F40 LT -40°C 3,26)
, | —F40 LT +100°C 5,48)
|
15 4 j
=
= |
3
S
1 -
\
0.5 -
0 T \ T “ﬂn"w T ]

0 1 2 3 4 5 6
Déplacement (mm)

Figure IV-39 : Courbes force-déplacement associées aux éprouvettes de la nuance F40 testées en résilience en
sollicitation LT a -40°C et +100°C. Les oscillations repérées sont probablement associées a I'apparition d’'une
fissure de délaminage.
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Figure IV-40 : Micrographie réalisée au microscope optique sur une éprouvette de résilience de la nuance F40
rompue a -40°C en sollicitation LT. L’éprouvette est observée dans le plan L-S, les directions L, T et S du larget
sont représentées. Les éléments sombres sont des artéfacts dus au polissage.

Analyses chimiques

La Figure 1V-41 présente les cartographies réalisées a la microsonde de Castaing a proximité de
la pointe d'une de ces fissures de délaminage observée sur la Figure IV-40. On remarque la
présence d’oxydes d’aluminium, de carbures, mais aussi de trés nombreux alignements de
précipités riches en titane le long de la direction de laminage. De plus, comme dans le cas de la
nuance J27, la répartition du chrome et du tungsténe ne semble pas étre homogene.

On peut alors supposer que la présence de fissures de délaminage soit, d'une part, effectivement
due a la forme allongée des grains dans la direction L et aplatie dans la direction T, comme
rapporté par Bramfitt et Marder [Bramfitt-1977], et, d’autre part, que cet effet soit favorisé par
la présence d’inclusions riches en titane alignées suivant la direction de laminage.

Cependant, a la température d’essai de -40°C, aucune relation n’apparait entre la distance entre
les alignements d’oxydes de titane (de 2 a 10 pm) et la distance entre les fissures de délaminage
(de 200 a 250 pm sur la Figure 1V-40). Par contre, d’apres la Figure IV-42, la distance entre les
micro-fissures observées a -100°C, qui est comprise entre 10 et 30 um, se rapproche de la
distance entre les alignements d’oxydes.
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Figure IV-41 : Cartographies dans le plan L-S réalisées a la microsonde de Castaing a proximité de la pointe
d’une fissure de délaminage observée sur la nuance F40 testée en résilience a -40°C selon la direction LT.
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Figure IV-42 : Vue macroscopique du facies de rupture de la nuance F40 testée en résilience a -100°C dans la
direction de sollicitation LT, et cliché réalisé au MEB-FEG dans la zone repérée sur la vue macroscopique.

e. Discussion et conclusion

D’apres plusieurs auteurs [Bramfitt-1977, Rieth-2010], et en accord avec nos résultats, la texture
morphologique caractérisée par des grains allongés suivant I'axe de filage semble étre le facteur
prépondérant sur l'apparition du mécanisme de bifurcation observé sur la nuance ]J27. Au
second ordre, la propagation de la fissure semble étre favorisée par la présence d’alignements de
grains dont I'orientation cristallographique ne correspond pas a la composante majoritaire de la
texture, conséquence du procédé d’élaboration utilisé. Cela se traduit par la présence de facettes
de clivage a l'intérieur de la fissure de bifurcation. On observe également des alignements de
précipités au milieu de ces alignements de grains « hors-texture », mais leur réle direct sur la
propagation de la fissure n’est pas encore identifié. Toutefois, d’aprés nos premieres
observations au MET, il semblerait que la population de précipités puisse avoir une influence sur
la taille et éventuellement sur l'orientation cristallographique des grains, ces dernieres régissant
les mécanismes de propagation des fissures de bifurcation.

Cependant, d’autres facteurs d’'influence sont ici évoqués, comme la présence d’hétérogénéités
chimiques et d’alignements d’oxydes. En ce qui concerne les alignements d’oxydes de titane, ils
semblent favoriser la formation des fissures secondaires de clivage a basse température sur le
larget F40, mais ce parametre ne semble pas étre facteur essentiel étant donné que la nuance J27
ne contient pas de tels alignements d’oxydes. Par contre, les deux nuances F40 et ]27 présentent
toutes deux des hétérogénéités sur la répartition du chrome et du tungsténe, qui prennent la
forme de bandes alignées suivant I'axe de filage. Toutefois, le lien direct entre ces hétérogénéités
chimiques et la propagation de fissures n’a pas pu étre établi.

D’autre part, en ce qui concerne le mécanisme de bifurcation, cette étude a également montré
que 'amorcage de la fissure nécessite moins d’énergie lors d’'une sollicitation dynamique que
lors d’'une sollicitation quasi-statique. De plus, la diminution de la température semble aussi
abaisser cette énergie. L’apparition d’un tel mécanisme se traduit sur les courbes f-d par une
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chute de charge qui correspond a 'amorcage de la fissure, suivie d’'un « quasi-palier » a charge
constante, ce qui correspond a la propagation stable de la fissure de bifurcation. Notre étude a
également montré que, dans le cas de la nuance ]27, ce n’est pas I'avancée de la fissure elle-
méme qui augmente l'énergie consommée, mais plutét le fait que I'éprouvette se déforme
jusqu’a l'apparition d’'une nouvelle fissure instable. De méme, 1'énergie consommeée lors de
I'apparition des fissures de délaminage sur le larget F40 n’est pas significative par rapport a
I'énergie a rupture.

Comme nous avons pu le voir dans les chapitres précédents, lorsque I'on utilise la méthode
classique pour définir la TTDF et I'USE, la valeur de la TTDF est alors sous-estimée et celle de
I'USE surestimée du fait des valeurs d’énergie élevées en zone de transition ductile-fragile, ces
dernieres étant dues a I'occurrence du mécanisme de bifurcation. Il est alors nécessaire de
redéfinir un critere de comparaison pour les matériaux qui présentent ce type de
comportement, et ce afin de s’affranchir des incohérences relevées entre les observations
fractographiques et les courbes modeéles. Contrairement a I'énergie a rupture mesurée en fin
d’essai, I'énergie a 'amorcage de la rupture brutale E.n calculée a partir des courbes f-d n’est,
quant-a elle, pas affectée par la présence de bifurcation. Cette énergie semble donc étre un
critére de comparaison adapté pour s’affranchir de la dispersion en énergies causée par la
bifurcation. Nous pouvons alors définir une nouvelle température de référence a partir de ces
courbes en énergie a I'amorcage. Par exemple, dans le cas des nuances d’acier ODS étudiées et
d’aprés la Figure IV-43, il n’y a plus de rupture fragile ni de fissure de délaminage ou de
bifurcation observée expérimentalement au-dela d’'une énergie E.m de 4 J. Pour chaque nuance,
on peut alors relever la température qui correspond a I'énergie a 'amorcage de 4 ] et I'utiliser
comme critere de comparaison, ce critere est ici noté Tgam-4. Les valeurs de Tram-4
correspondantes aux nuances de I'étude ainsi que les valeurs de la TTDF définies avec I'équation
[I.1 sont reportées dans le Tableau IV-1. On remarque alors que le classement des nuances
étudiées n’est pas modifié en utilisant le critére Tgam-4 plutét que le critere TTDF, mais les
températures Tgam-4 donnent une information supplémentaire sur la potentialité de voir
apparaitre une rupture brutale. En effet, a la température de 0°C donnée par le cahier des
charges, ce critére montre qu’aucune nuance n’est affranchie de l'apparition d’'une rupture
brutale, que ce soit sous forme de fissure fragile, de fissure de délaminage ou de bifurcation.
D’autre part, suivant le critere technologique qui sera retenu, il sera alors possible d’adapter la
valeur de I’énergie a 'amorcage de la rupture brutale ici donnée a 4 ].
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Figure IV-43 : Evolution de I'énergie a 'amorcage de la rupture brutale des nuances d’acier ODS étudiées.

Tableau IV-1: Valeurs de TTDF et de Team=4) pour les nuances d’aciers ODS étudiées, classées de la TTDF la
plus basse a la plus haute.

Nuance F43 LT JO3 LT ]27 LT F40 LT F40 TL ]27 TL
TTDF -95°C -37°C -30°C +1°C +6°C +101°C
TEam=4 +20°C +40°C +80°C +180°C +180°C +320°C

En ce qui concerne la géométrie tubulaire, le mécanisme de bifurcation a été observé sur la
nuance d'acier ODS PM2000 laminée sous forme d'un tube de 100 mm de diamétre et 8 mm
d'épaisseur de paroi lorsque la nuance a été testée en sollicitation LS [Chao-2013]. Ce
mécanisme est donc susceptible d'apparaitre sur une géométrie de tube, dont le diameétre et
I'épaisseur de paroi sont réduits d'un facteur 10 par rapport au tube caractérisé par Chao et al..

Enfin, dans le chapitre suivant, la modélisation de I'apparition de la rupture fragile par clivage
sera étudiée. Les courbes f-d qui seront utilisées seront donc tronquées au niveau de I'apparition
de la premiére fissure instable, étant donné que I'objectif de cette étude n’est pas de modéliser la
phase de propagation de la fissure de bifurcation. Cependant, avant de proposer une
modélisation de la rupture fragile, nous avons besoin d’identifier les micromécanismes qui
régissent I'amorcage et la propagation de la rupture par clivage, ce qui fait 'objet de la partie
suivante.
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2. Micromécanismes de clivage

a. Etude bibliographique

La rupture par clivage se fait en plusieurs étapes. Tout d’abord, la fissure de clivage s’amorce en
présence de déformation plastique lorsque les conditions de contraintes sont atteintes sur un
certain type de défaut, par exemple un joint de grain ou une particule. Le schéma proposé par
Pineau et al. et présenté sur la Figure 1V-44 décrit les conditions d’amorgage d’une telle fissure
de clivage [Pineau-2010]. Dans le cas d'une géométrie entaillée, le site d’amorgage est localisé a
une distance égale a deux fois la valeur du CTOD (crack tip opening displacement) de I'entaille,
qui est lui-méme équivalent a la valeur K*/ERpo 9%, avec K le facteur d’intensité de contraintes.
L’amorcage du clivage est également caractérisé par une valeur de contrainte critique définie
par Griffith [Griffith-1921] :

2Ey,
ma

Eq. (IV.1)

Avec o. la contrainte critique pour propager une fissure de longueur a, ys I'énergie de surface et
E le module d’Young.

De plus, d’aprés ce schéma, I'avancée de la fissure de clivage est précédée d'une phase de
déformation plastique. Ensuite, la fissure doit franchir différentes barrieres microstructurales
pour se propager dans le reste de la structure, ce qui accroit I'énergie consommeée lors de la
rupture [Pineau-2010]. Nous verrons par la suite que certaines de ces barrieres peuvent dévier
voire arréter la fissure de clivage.
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Figure IV-44: Schéma représentant I'évolution de la contrainte d’ouverture cyy en avant d’une fissure
émoussée, la plasticité étant confinée en pointe de la fissure. Le site d’amorcage est situé a une distance égale
a2 x CTOD a partir de la pointe de la fissure, ce qui correspond a la zone ou la contrainte est maximale.
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Nature des sites d’‘amorcage du clivage rencontrés dans les aciers

Dans le cas d’'une nuance d’acier bainitique de type 16 MNDS5, plusieurs types de site d’amorcage
du clivage ont été identifiés [Tanguy-2005]. Ces différents sites sont principalement des
précipités ou des inclusions tels que les carbures et les sulfures de manganése, mais le site
d’amorgage peut également correspondre a des grains faiblement désorientés entre eux ou a un
joint de grains. Les clichés MEB réalisées par Tanguy et al. [Tanguy-2005] sur ces différents
types de sites d’amorgage du clivage sont rapportés sur la Figure [V-45.

Figure IV-45 : Clichés MEB de sites d’'amorgcage du clivage dans le cas d’un acier bainitique 16 MND5 : a) larges
facettes de clivage faiblement désorientées entre elles, b) carbure de fer associé a une cavité ductile, c)
carbure de titane, et d) sulfure de manganése [Tanguy-2005].

Dans le cas des aciers ODS, 'amorcage du clivage semble également se produire sur des
particules, comme l'ont montré Hadraba et al. dans le cas de la nuance a 9%Cr EUROFER 97
testée en résilience a -70°C [Hadraba-2009]. D’apreés le cliché MEB de la Figure 1V-46, la taille de
la particule observée sur le site d’amorgage du clivage est de 'ordre du micrometre, la nature de
la particule n’est pas rapportée par les auteurs.
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Figure IV-46 : Amorc¢age du clivage sur une particule sur la nuance d’acier ODS EUROFER 97 testée en
résilience a -70°C [Hadraba-2009].

Propagation et arrét de la fissure de clivage dans les aciers conventionnels

La fissure de clivage se propage en suivant les plans cristallographiques de faible densité, qui
sont de type {100} dans le cas des métaux de structure cubique centrée [Pineau-1993]. Dans les
matériaux polycristallins présentant une texture cristallographique isotrope, les plans de clivage
sont désorientés d'un grain a l'autre. La fissure de clivage est donc généralement déviée
lorsqu’elle atteint un joint de grains. La fissure peut également étre déviée a l'intérieur d'un
grain a cause de la présence de sous-joints de faible désorientation, d’inclusions, de dislocations
ou d’autres défauts, on observe alors la présence de rivieres de clivage [Kerlins-1987].

On distingue deux grands types de joints de grains. Les joints de type tilt sont caractérisés par
une rotation du plan de clivage autour d’un axe perpendiculaire a la direction de propagation de
la fissure. La schématisation du passage de la fissure de clivage sur un joint tilt proposée par
Kerlins est présentée sur la Figure IV-47 [Kerlins-1987]. La Figure IV-48 présente un cliché MEB
d’'un faciés de rupture caractéristique du passage de la fissure de clivage sur un joint tilt, la
distribution des rivieres de clivage est conservée au passage de ce joint de grains.

Les joints de grains de type twist sont caractérisés par une rotation du plan de clivage autour
d’un axe parallele a la direction de propagation de la fissure. La schématisation du passage de la
fissure de clivage sur un joint twist proposée par Kerlins est présentée sur la Figure 1V-49
[Kerlins-1987]. D’apres la Figure IV-50, contrairement au cas du joint tilt, le passage de la fissure
de clivage sur un joint twist entraine la formation de nombreuses rivieres de clivage (ou
segmentations du plan de rupture). Les récents travaux d’Andrieu [Andrieu-2013] ont montré
que le nombre de segmentations formées lors du franchissement d'un joint de grain de type
twist augmente avec la désorientation de ce dernier, ce qui a pour effet d’accroitre 1'énergie
dissipée.
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Figure IV-47 : Schéma du passage de la fissure de clivage sur un joint tilt [Kerlins-1987].

Figure IV-48 : Cliché MEB du passage d’'une fissure de clivage sur un joint tilt, la fleche indique le sens de
propagation de la fissure [Kerlins-1987].
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Figure IV-49 : Schéma du passage de la fissure de clivage sur un joint tilt [Kerlins-1987].
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Figure IV-50: Cliché MEB du passage d’une fissure de clivage sur un joint twist avec réarrangement des
rivieres de clivage, la fleche indique le sens de propagation de la fissure [Kerlins-1987].

Nohava et al. [Nohava-2003] ont évalué le réle de la désorientation cristallographique des joints
de grains sur la propagation des fissures secondaires de clivage dans I'acier bainitique 16 MND5.
En accord avec les observations de Kerlins [Kerlins-1987], d’apres la Figure 1V-51, ces auteurs
ont mis en évidence la déviation de la fissure secondaire de clivage lors de la traversée d'un joint
de grain de type tilt. De plus, d’apres la Figure IV-52, Nohava et al. ont montré que les joints de
grains de type twist dont la désorientation est supérieure a 50° arrétent la propagation de la
fissure secondaire de clivage.

Ces résultats sont en accord avec ceux de Lambert-Perlade et al. [Lambert-2004] obtenus dans le
cas d’'un acier bainitique. La Figure [V-53 montre en effet I'arrét de la fissure de clivage aux joints
de grains dont la désorientation cristallographique est supérieure a 40°. Les joints de grains
dont la désorientation cristallographique est supérieure a 15° ont, quant a eux, pour effet de
dévier la fissure secondaire de clivage [Lambert-2004].

Ces observations peuvent étre expliquées par les résultats d’Andrieu [Andrieu-2013], puisque
I'énergie nécessaire pour franchir un joint de grain augmente avec la désorientation de ce
dernier.
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Figure IV-51: a) Bifurcation d’une fissure de clivage sur un joint tilt, b) cliché EBSD montrant I'orientation des
grains aux abords de la fissure et c) figure de poles correspondant aux grains A et B [Nohava-2003].
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Figure IV-52: a) Cliché MEB d’une fissure secondaire de clivage, et b) et c) profils de désorientation
correspondant aux grains situés a proximité des points d’arrét de la fissure [Nohava-2003].
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Figure IV-53 : Désorientations des joints de grains aux points de déviation et d’arrét d’une fissure secondaire
de clivage [Lambert-2004].

De plus, d’apres Nohava et al. [Nohava-2003], les fissures secondaires de clivage peuvent
également étre arrétées par des colonies de précipités. Par exemple, d’aprés la Figure IV-54a, la
fissure s’est arrétée sur un groupement de carbures pourtant situé sur un joint de grain de faible
désorientation (Figure IV-54b).
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Figure IV-54: Arrét d’'une fissure de clivage sur un amas de carbures: a) cliché MEB et b) ligne de
désorientation des grains le long de la fissure [Nohava-2003].

Enfin, ces différents auteurs ont mis en évidence un lien entre la taille des facettes de clivage et
la taille des «unités cristallographiques » [Lambert-2004, Nohava-2003]. Ces unités sont
définies comme étant des groupes de grains faiblement désorientés entre eux. Nohava et al.
[Nohava-2003] ont évalué la taille de ces paquets a 10 pm en utilisant une désorientation de 15°
comme critere. La taille de ces paquets correspond a la taille des facettes de clivage repérées sur
le faciés de rupture présenté sur la Figure IV-55. Les trois facettes de clivage A, B et C repérées
sur cette figure correspondent alors a trois « grains effectifs » du point de vue du clivage.
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Figure IV-55 : Facettes de clivage observées sur le facies de rupture de I'acier 16 MND5 [Nohava-2003].

Micromécanismes de clivage dans les aciers ODS

Chao et al. [Chao-2013] ont analysé le chemin de propagation d'une fissure de clivage observée
sur la nuance d'acier ODS PM2000 laminée sous forme de tube et testée a -196°C. D'apreés le
faciés de rupture présenté sur la Figure IV-56 et le cliché EBSD présenté sur la Figure IV-57, la
fissure de clivage a traversé les grains en formant un angle proche de 45° avec l'axe de laminage
RD. D'apres ces auteurs, l'orientation de la fissure coincide avec la présence d'une famille de
plans de clivage {100} également inclinés de 45° par rapport a l'axe de filage. L'orientation
préférentielle des plans {100} est due aux étapes de laminage réalisées sur ce tube [Chao-2013].

De plus, d'aprés la Figure 1V-58, la propagation de la fissure de clivage semble se faire par
étapes, puisque des zones déformées plastiquement sont présentes tous les 10 pm environ. La
localisation de ces zones déformées semble également correspondre a des légers changements
de direction de propagation de la fissure de clivage. On remarque que plusieurs grains ont été
traversés par la fissure de clivage entre deux zones déformées, et ces zones correspondent
probablement a la présence d'un ligament ductile sur le faciés de rupture.

Figure IV-56 : Faciés de rupture de la nuance PM2000 filée sous forme de tube et testée en sollicitation LT a -
196°C. Les plans de rupture sont inclinés a 45° par rapport a I’axe de laminage RD [Chao-2013].
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Figure IV-57 : Cartographie EBSD réalisée sur une fissure de clivage observée sur la nuance PM2000 laminée
sous forme de tube et testée en résilience a -196°C en sollicitation LT [Chao-2013].
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Figure IV-58 : Cartographie de type "Kernel" d'une éprouvette issue de la nuance PM2000 sollicitée en sens LT
a-196°C, les zones désorientées correspondent a des zones déformées plastiquement [Chao-2013].

Conclusions

Dans le cas des aciers conventionnels, I'amorgage du clivage peut se produire sur des sites de
nature différente, parmi lesquels figurent les inclusions ou précipités, les joints de grains et les
carbures. De plus, le site d’amorg¢age de la rupture par clivage est souvent caractérisé par la
présence de facettes de clivage de grande taille et faiblement désorientées entre elles. Dans le
cas des aciers ODS, un amorgage du clivage de type particulaire a été observé.

La valeur de la désorientation cristallographique entre les grains a une forte influence sur la
propagation du clivage dans les aciers conventionnels. Par exemple, les joints de grains de type
twist de forte désorientation cristallographique peuvent arréter la propagation des fissures
secondaires de clivage. Les joints de grains de plus faible désorientation ont, quant a eux, pour
effet de dévier la fissure de clivage. Du point de vue mécanique, plusieurs auteurs ont mis en
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évidence la notion de taille de grain effective du point de vue du clivage. Ces unités structurales
sont définies comme étant des ensembles de grains faiblement désorientés entre eux.

A notre connaissance, il n'y a eu que peu d’études sur les micromécanismes de clivage dans les
aciers ODS. Cependant, certains mécanismes semblent étre similaires a ceux des aciers
conventionnels, puisque 'on retrouve des fissures de clivage qui traversent plusieurs grains
avant d’étre déviées [Chao-2013]. Cette étude a donc pour premier objectif d’identifier les
entités microstructurales qui contrdlent le clivage dans les aciers ODS, et d’expliquer la
différence entre la taille des facettes de clivage et la taille des grains observée dans le chapitre II.
De plus, nous tenterons d’évaluer l'influence des nano-renforts sur ces micromécanismes de
clivage.

b. Identification d'un site d’amorg¢age du clivage dans une nuance d'acier ODS

Un site d’amorcage de la rupture par clivage a été identifié sur I'éprouvette de résilience issue de
la nuance a 14%Cr J27 testée a -100°C en sollicitation LT. Ce site est situé a une distance de 165
um du fond de I'entaille, ce qui est proche de 2 fois la valeur du rayon de I'entaille (0,1 mm), soit
200 pm. La Figure 1V-59 présente les clichés du site d’amorgage réalisés au MEB a différents
grandissements, et la Figure IV-60 un cliché réalisé au MEB-FEG de la particule localisée sur le
site d’amorcage. La particule a une taille proche de 500 nm, et d’apres I'analyse EDS présentée
sur la Figure 1V-61, il s’agit d’'une inclusion riche en titane et en aluminium. Il n’a cependant pas
été possible de réaliser d’étude statistique sur la nature et sur la position des sites d’amorcage
du clivage a cause du faible nombre d’éprouvettes disponibles.
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Figure IV-59 : Localisation du site d’'amorcage de la rupture par clivage sur la nuance J27 testée en résilience
en sollicitation LT a -100°C (énergie a rupture = 0,81 J).
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Figure IV-60 : Particule localisée sur le site d’'amorgage de la rupture par clivage sur la nuance J27 testée en
résilience a -100°C en sollicitation LT.
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Figure IV-61 : Analyse EDS réalisée sur la particule observée sur le site d’amorcage de la rupture par clivage
sur la nuance J27. La particule est enrichie en titane et en aluminium.
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c. Entités qui controlent la propagation du clivage dans les nuances d'acier
ODS étudiées

Dans le cas des nuances d’acier ODS étudiées et présentées dans le chapitre I, la taille des
facettes de clivage observées sur les facies de rupture (5-10 pm) est plus grande que la taille des
grains mesurée au MET (0,5-1 um). Dans le cas de la nuance F43, d’aprés la Figure 1V-62, cette
différence peut atteindre un facteur 40 sur les facettes de clivage les plus grandes. En référence
aux résultats de Nohava et al. [Nohava-2003], il s’agit de définir la nature et la taille du grain
effectif qui contréle la propagation du clivage dans le cas de la nuance F43.
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Figure IV-62 : Comparaison entre la taille des grains observés au MET sur la nuance F43 et celle des facettes
de clivage observées sur le faciés de rupture de I'éprouvette testée a -130°C. La facette de clivage observée
contient environ 40 grains.

Effet de la texture cristallographique

Une lame mince a donc été prélevée au FIB dans la facette de clivage présentée sur la Figure
IV-62, cette facette se situe dans la zone de propagation de la fissure de clivage. Il s’agit d’obtenir
une vue en coupe afin de pouvoir définir et comparer les orientations cristallographiques des
grains situés sous la facette de clivage.

La Figure IV-63a présente la position de la lame sur la facette de clivage, la zone a observer en
coupe est protégée par un dépot de platine. Ensuite, la matiéere a été retirée de part et d’autre de
ce dépo6t pour mettre en forme la lame, comme le montre la Figure IV-63b. Enfin, la lame a été
retirée du faciés pour pouvoir procéder aux analyses EBSD.
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Figure IV-63 : Découpe d’'une lame au FIB sur une facette de clivage de la nuance F43 : a) réalisation d’'un
dépot de platine sur la zone a observer en coupe et b) retrait de la matiére de part et d’autre du dépot de
platine.

La vue en coupe de la facette de clivage et la cartographie EBSD réalisée sur cette coupe sont
présentées sur la Figure 1V-64. Sur cette figure, les lignes en pointillés marquent les
correspondances entre la vue de dessus et la vue de profil de la facette de clivage. Sur la
cartographie EBSD, les lignes noires correspondent aux joints de grains dont la désorientation
cristallographique est supérieure a 15°, et les lignes jaunes les joints de grains dont la
désorientation est supérieure a 50°.

En accord avec les résultats de Nohava et al. [Nohava-2003] et de Lambert-Perlade et al.
[Lambert-2004], les frontiéres de la facette de clivage sont situées au niveau des joints de grains
dont la désorientation cristallographique est supérieure a 50°. A cet endroit, la fissure de clivage
a été arrétée par le joint de grains. Le franchissement de linterface s’est produit par
déchirement ductile, ce qui se traduit par la présence d’'un ligament au niveau de la frontiere de
la facette.

D’apres la Figure IV-64, plusieurs grains consécutifs de couleur rouge ont été traversés par la
fissure de clivage sans la dévier, la rupture par clivage s’est produite selon un plan {100}. Ces
groupes de grains correspondent donc aux grains effectifs recherchés du point de vue du clivage,
la désorientation cristallographique entre ces grains est inférieure a 15°. Dans le cas de la
nuance F43, la taille du grain effectif est donc proche de 5 pm.

163



Figure IV-64 : Lame prélevée au FIB, cartographie EBSD et position de la ligne de découpe sur la facette de
clivage de la nuance F43. Sur la cartographie, les joints de grains marqués en noir présentent des
désorientations > 15° et les jaunes des désorientations > 50°. Les trois traits en pointillés marquent les
frontiéres de la facette de clivage marquées par la présence de ligaments ductiles.

Les mémes analyses ont été réalisées dans le cas de la nuance J27. La lame prélevée sur le facies
de rupture et la cartographie EBSD réalisée sur la lame sont présentées sur la Figure IV-65. Sur
la cartographie, on observe la présence d’'un grain effectif du point de vue du clivage d'une taille
de 3 um délimité par les deux lignes en pointillés. La désorientation des grains a l'intérieur du
grain effectif est inférieure a 15°, comme cela a été observé dans le cas de la nuance F43. Une
fissure intergranulaire est également présente sur cette lame et semble avoir été arrétée par un
joint de grain d’'une désorientation cristallographique supérieure a 50°, ici coloré en jaune.

Par rapport a la nuance F43, le critere de désorientation cristallographique de 15° utilisé pour
définir le grain effectif du point de vue du clivage est validé sur la nuance ]J27. Par contre, d’aprés
la cartographie EBSD de la Figure IV-65, il y a davantage de joints de grains dont la
désorientation cristallographique est supérieure a 15° dans la lame issue de la nuance J27. Les
grains effectifs du point de vue du clivage sont alors plus petits, ce qui limite la taille des facettes
de clivage. En effet, dans le cas de la nuance J27, les facettes les plus grandes ont une taille de 5
um contre 20 um sur la nuance F43.
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Figure IV-65 : Position de la ligne de découpe sur le faciés de rupture de la nuance F43, lame prélevée au FIB
et cartographie EBSD réalisée sur la lame. Sur la cartographie, les joints de grains marqués en noir présentent
des désorientations cristallographiques > 15° et les jaunes des désorientations > 50°. Une fissure
intergranulaire est observée sur cette coupe.
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Effet des précipités

Des observations au MET ont été réalisées sur une deuxieme lame mince prélevée en coupe sur
le faciés de rupture de la nuance J27 testée a -100°C en sollicitation LT. L'objectif est de
déterminer le réle éventuel des oxydes et des inclusions sur la propagation du clivage.

D’apres la Figure IV-66, I'arrét des fissures secondaires de clivage semble étre contrélé par les
joints de grains, comme l'ont montré Nohava et al. [Nohava-2003] et Lambert-Perlade et al.
[Lambert-2004]. La désorientation du joint de grains a l'origine de l'arrét de la fissure
secondaire présentée sur la Figure IV-66 n’est pas connue, mais elle est probablement de I'ordre
de ou supérieure a 50° d’apres les résultats de ces auteurs et ceux de notre étude sur la nuance
F43.

1 200 nm

Figure IV-66 : Fissure secondaire de clivage arrétée sur un joint de grain sur la nuance J27.

D’apres la Figure 1V-67, il y a trés peu de particules sous la surface de rupture a I'échelle d'une
centaine de nanometres. Les oxydes de titane et d’aluminium observés sous le facies et repérés
par le sigle Al-Ti-O, dont la taille est proche de 50 nm, ont été cisaillés par la fissure de clivage et
ne l'ont donc pas déviée. Par contre, le groupement d’oxydes de titane indiqué par le sigle Ti-O
sur la Figure IV-67 semble avoir dévié la fissure, la taille de ce groupe d’oxydes est proche de
150 nm. Par comparaison avec les effets de la texture cristallographique, la présence de
précipités ne semble donc pas jouer de role significatif sur la propagation des fissures de clivage
dans le cas de cette nuance J27. De méme, bien que nous n’ayons pas pu observer la répartition
des nano-renforts (2-6 nm) sous la surface de rupture, nous supposons qu’ils ne jouent pas de
role prépondérant sur les micro-mécanismes de clivage.
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Figure IV-67 : Oxydes de titane et d’aluminium observés sur la vue en coupe du facies de rupture de la nuance
J27. Les lignes blanches et les surépaisseurs de matiéres au niveau de ces lignes sont des artéfacts dus a la
découpe de la lame au FIB.

d. Discussion et conclusion

Sur une éprouvette de la nuance J27 qui a rompu de maniére fragile, le site d’amorgage de la
rupture brutale a été identifié comme étant une inclusion riche en titane et en aluminium et dont
la taille est similaire a celle des grains (environ 500 nm). Comme l'aluminium a été introduit
involontairement dans l'alliage, et dans le cas ou la réalisation de nouveaux essais nous
permettrait de conclure que le clivage s’amorce de maniere systématique sur une particule riche
en aluminium, on pourrait alors s’attendre a ce que la contrainte de clivage de la nuance J27
augmente dans une méme nuance mais dépourvue d’aluminium. On modifierait alors le défaut a
I'origine du déclenchement de la rupture par clivage et la TTDF serait de ce fait décalée vers les
températures inférieures.
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En ce qui concerne la propagation du clivage, les grains effectifs sont définis comme des groupes
de grains dont la désorientation cristallographique est inférieure a 15°. Il a été montré que les
joints de grains d’'une désorientation supérieure a 50° marquent les frontiéres des facettes de
clivage et sont caractérisés par la présence d'un ligament ductile. Ces joints de grains de forte
désorientation sont également des points d’arrét pour les fissures secondaires de clivage.

Enfin, malgré le caractere nanostructuré des aciers ODS, cette étude montre que les
micromécanismes de clivage sont majoritairement gouvernés par une entité dont la taille est
supérieure a la taille des grains, en référence a la notion de grains effectifs. A basse température,
la rupture est donc essentiellement contrélée par ces grains effectifs, qui sont une conséquence
de la texture cristallographique, elle-méme résultat du procédé d’élaboration utilisé.
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CHAPITRE V.
Vers une modélisation de la rupture fragile

L’objectif de ce travail est de prédire 'apparition de la rupture fragile des aciers ODS et plus
particulierement celle de la nuance ]J27. Plus précisément, nous cherchons a reproduire les
courbes de type force-déplacement des essais de résilience menés entre -120°C et +20°C. Pour
cela, nous avons besoin de décrire le comportement élastoplastique et viscoplastique de cette
nuance, ce qui correspond a définir une loi de comportement et a identifier ses paramétres.
Cette loi sera définie sur la plage de températures de -120°C a +20°C, et pour des vitesses de
déformation adaptées a une vitesse de chargement de I'éprouvette Charpy allant de 1 um/s a 3,8
m/s, vitesse maximale du déplacement du marteau lors de nos essais de résilience. La méthode
appliquée pour définir cette loi est décrite dans la premiére partie de ce chapitre, et les essais de
validation sont présentés dans une seconde partie.

Ensuite, nous tenteront de compléter ce modéle avec l'introduction d'un critére de rupture
piloté par une contrainte critique de clivage, contrainte qui sera estimée dans le cas d’'un essai de
résilience. Des essais sur d’autres géométries a rupture seront enfin simulés en utilisant la loi de
comportement et le critere de rupture définis, puis confrontés aux résultats des essais
expérimentaux.

1. Définition d’'une loi de comportement

a. Formalisme de la loi de comportement

Cette partie présente les étapes d’identification des parametres de la loi de comportement
retenue pour la nuance ]J27. Etant donné que nous cherchons a simuler le comportement fragile
de la nuance, l'intervalle de définition de cette loi sera compris entre -120°C et +20°C, domaine
ol nous avons observé de la rupture fragile sur les éprouvettes de résilience dans le chapitre Il
(Figure 11-30). Nous avons également besoin de décrire le comportement de la nuance pour des
vitesses de déformation élevées, et également pour des grandes déformations, afin de pouvoir
simuler correctement les essais de résilience [Tanguy-2005(2)].

Bien que le comportement en déformation a la rupture de la nuance ]J27 soit anisotrope, son
comportement en termes de contrainte d’écoulement (Rpo2%) et de contrainte maximale (Ru)
est similaire suivant les deux directions de sollicitation axiale et radiale, comme nous avons pu le
voir dans le chapitre Il (Tableau II-2). Nous choisissons donc un formalisme de loi de
comportement isotrope, loi qui sera identifiée en utilisant les résultats des essais menés suivant
la direction de sollicitation longitudinale. Par contre, le critére de rupture sera uniquement
valide suivant la direction longitudinale.

Le formalisme utilisé dans cette étude pour la loi de comportement est de type élasto-
viscoplastique et a été proposé par Tanguy et al. [Tanguy-2001, Tanguy-2005(2)] dans le cadre
de la modélisation de 'essai Charpy dans la transition ductile-fragile.
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La loi d’écoulement plastique est donnée par I'équation suivante :
R(p, T) = RO(T) + Ql (1 - e_pbl) + QZ (1 - e—pbz) Eq (V.l)

Avec T la température, p la déformation plastique cumulée, Qi, Q2, by, b2, des parametres
matériaux, Ro représente la contrainte seuil d’écoulement plastique.

Pour représenter le comportement viscoplastique du matériau on utilise une fonction
d’écoulement viscoplastique de type Norton :

o R,

p={
K Eq (V.2)

Avec ( f) = max (f;0), K et N des coefficients matériaux a identifier, et ceq la contrainte
équivalente au sens de von Mises.

b. Essais expérimentaux

Comportement élastoplastique

Le comportement élastoplastique a été déterminé a partir des essais de traction réalisés sur des
éprouvettes lisses, entre -120°C et +20°C, et a la vitesse de déformation moyenne de 10-3 s'1. Ces
essais ont déja été présentés dans le chapitre Il (Figure 1I-13, Tableau II-2), les valeurs des
coefficients de striction correspondant a ces essais sont présentées dans l'annexe 3. Les
réponses donnant la contrainte vraie (F/S) en fonction de la déformation vraie (AL/L) sont
présentées sur la Figure V-1, ce sont ces courbes que nous allons chercher a reproduire avec le
modeéle. Les valeurs de F/S et AL/L sont données par les équations suivantes :

F F (1 N :‘_\.L)
o= —= — -
S S\ Lo Eq (V.3)
AL AL
eE=—=1n (1 + —)
L Lo Eq (V.4)

Le comportement de la nuance est ainsi défini jusqu’a I'apparition du phénomene de striction de
I'éprouvette. Au-dela de la striction, la valeur de la contrainte vraie appliquée sur la section de
plus petit diametre a été déterminée a partir des équations de Bridgman [Bridgman-1964] qui
permettent de prendre en compte la localisation de déformation. La contrainte équivalente est
définie alors par I'équation V.5, et la déformation équivalente par I'équation V.6 :

a
Cpg =
! (1+%)1n(1+%) -
a
£0g = 2In (=) -
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Ou le parametre R fait référence au rayon de la zone de striction, le parametre 2a au diameétre de
I’éprouvette au niveau de la zone de striction (section minimale), le parameétre 2ao au diamétre
initial de I'éprouvette, et le parameétre F est la force appliquée sur I'éprouvette. Un exemple de la
mesure du rayon R et du diameétre 2a sur une éprouvette de traction rompue a -120°C est
présenté sur la Figure V-2. Les marges d’erreur sur les valeurs de la contrainte équivalente et de
déformation a rupture, en considérant une incertitude de £ 0,05 mm sur la mesure du rayon R
du diametre de 2a, sont respectivement de 'ordre de + 120 MPa, soit de + 6%.

1600 -
1400 -
1200
=
(a8
S 1000 -
s
T
> 800
1=
©
£ 600 -
S —20°C 127
400 - —-40°CJ27
—-80°CJ27
200 —-120°CJ27
O T T T T T 1
0.00 0.02 0.04 0.06 0.08 0.10 0.12

déformation vraie

Figure V-1: Contrainte vraie en fonction de la déformation vraie de la nuance J27 sollicitée en sens axial a la
vitesse de 10-3s1,

-

Figure V-2 : Mesure du rayon de striction R et du diametre de striction 2a sur une éprouvette de traction en
sens axial issue de la nuance J27 et testée a -120°C a la vitesse de 10-3 s-1.
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Steckmeyer et al. [Steckmeyer-2010] ont associé les méthodes de Bridgman et de corrélation
d’images pour décrire le comportement de la nuance d’acier ODS J05 a 14%Cr présentée dans le
chapitre II, et ceci pour des déformations équivalentes comprises entre 5% et 90%. La courbe
contrainte équivalente — déformation équivalente obtenue par ces auteurs, pour une sollicitation
selon la direction axiale a la vitesse de 103 s1, est présentée sur la Figure V-3.

Les courbes obtenues dans cette étude sur la nuance ]J27 et celle correspondant a la nuance J05
sont reportées sur la Figure V-4. On note que les valeurs des contraintes équivalentes sont
similaires entre ces deux nuances avant I'apparition de la striction et a I'instant de la rupture.
Etant donné que nous ne disposons pas de telles données pour la nuance J27, on pourra alors
utiliser la courbe obtenue par Steckmeyer et al. [Steckmeyer-2010] pour ajuster notre modele
élastoplastique pour des valeurs de déformation comprises entre 10% et 90%.

1600 - d
1400 -
1200 -
1000 A,

800 1 \

Stress (MPa)
Y
“a

600 -
- — Engineering stress/strain curve

400 - -
True stress/strain curve

200 - . i ;
[ Bridgman's stress/strain curve

DI-“"i““:“"i“"F““T““E“"T‘ | |
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Strain (%)

Figure V-3: Evolution de la contrainte en fonction de la déformation de la nuance JO5 sollicitée dans la
direction axiale a la vitesse de 10-3 s'1. La courbe contrainte équivalente - déformation équivalente a été
obtenue par corrélation d’'image avec la méthode de Bridgman [Steckmeyer-2010].
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Figure V-4 : Evolution de la contrainte équivalente en fonction de la déformation équivalente des nuances J27

et JO5 sollicitées en sens axial a la vitesse de 10-3 s'1. Les points correspondant aux grandes déformations sont
obtenus par analyse de Bridgman, les barres d’erreur sont représentées pour ces points.

Comportement viscoplastique

Les évolutions de la contrainte équivalente en fonction de la déformation équivalente a la vitesse
de 5.102 s'1 pour chaque température d’essai (+20°C, -40°C, -80°C, -120°C) sont présentées sur
la Figure V-5. Pour chaque essai, la valeur de la contrainte a 'instant de la rupture dans la zone
de striction a été déterminée par la méthode de Bridgman, comme pour les essais a 103 s
présentés précédemment.

Les valeurs des surcontraintes déterminées a 0,2% de déformation plastique (ARpo,20) définies
par rapport a la vitesse de référence de 10-3 s't sont reportées dans le Tableau V-1.
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Figure V-5 : Courbes de la contrainte équivalente en fonction de la déformation équivalente de la nuance J27
sollicitée en sens axial a la vitesse de 5.10-2s1,

Tableau V-1 : Valeurs de la limite d’élasticité (définie conventionnellement a 0,2% de déformation plastique)
de la nuance J27 sollicitée en sens axial en fonction de la température et de la vitesse de sollicitation. La
valeur de la surcontrainte correspond a 'augmentation de la limite d’élasticité entre les essais a 103 s'1 et a
5.102s1,

Température +20°C -40°C -80°C -120°C
Rpo,2% a 103 51 (MPa) 1044 1087 1142 1213
Rpo,2% a 5.10-2 51 (MPa) 1062 1125 1190 1328
ARpo2 (MPa) 18 38 48 115

Les parameétres K et n ont alors été estimés par identification inverse a partir des essais de
traction a 103 s'1 et 5.10-2 s-1, mais aussi a partir des essais de flexion menés aux vitesses de
sollicitation de 1 um/s et de 3,8 m/s. En effet, ne disposant pas d’essais de traction a des vitesses
de déformation représentatives de celles rencontrées dans la zone de rupture en avant de
I'entaille d’'une éprouvette Charpy (~250 s1), les essais de résilience eux-mémes ont été utilisés
pour pouvoir décrire les effets visqueux a grande vitesse. L'estimation des paramétres K et n a
partir des essais de résilience a été réalisée a +20°C et -120°C, températures qui correspondent
aux deux bornes du domaine de définition de notre loi. Cette estimation n’a pas été réalisée pour
les autres températures car nous souhaitons conserver des essais qui n’ont pas été utilisés pour
définir la loi, et ce afin de pouvoir tester sa validité par la suite, en particulier a grande vitesse.
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La valeur de la limite d’élasticité Rpo9 a la vitesse de déformation de 250 st a alors été estimée
a partir de I'équation suivante [Fearnehough-1964] :

FGY(VJ T)
Fee(V=10,Tp) Eq. (V.7)

Rpo,z%(éJT) = R'Po,z%(é' =0,T,)

En premiére approximation, les valeurs de contrainte qui seront obtenues a partir des essais
menés a la vitesse de sollicitation de 3,83 m/s représenteront l'effet visqueux pour une vitesse
de déformation de 250 s1, et celles obtenues a 1 pm/s représenteront I'effet visqueux a 10-3 s-1.
De plus, la vitesse de déformation de 10-3 sl et la vitesse de sollicitation de 1 um/s sont
considérées comme étant les vitesses de référence dans cette équation V.7.

Les courbes associées aux essais de flexion utilisées pour définir les valeurs de Fgy (voir
définition sur la Figure 1I-22) sont présentées sur la Figure V-6 pour la température de +20°C, et
sur la Figure V-7 pour la température de -120°C.

Il faut noter que pour la température de -120°C, les essais de flexion et de résilience concernent
une autre nuance d’acier ODS a 14%Cr référencée J20 et présentée dans le chapitre I, dont la
composition chimique et la texture morphologique et cristallographique sont similaires a celles
de la nuance J27. Cependant, étant donné que la limite d’élasticité a +20°C de la nuance J27 est
supérieure de 23% par rapport a celle de la nuance J20, un facteur correctif de 23% sera
appliqué en premiére approximation sur les valeurs de Fgy obtenues pour la nuance ]J20 a -
120°C.

Les valeurs de Rpo2y et les surcontraintes ARpo 29 résultantes de I'augmentation de la vitesse de
déformation entre 10-3 st et 250 s-! sont reportées dans le Tableau V-2, pour les températures
de +20°C et -120°C.

Tableau V-2 : Estimation des valeurs de Rpo,2% aux températures de +20°C et -120°C a la vitesse de 250 s'1 a
partir de I'équation V.7. La valeur de la surcontrainte correspond a I'augmentation de la limite d’élasticité
entre les vitesses de 10-3 s'1 et 250 s°1.

Température +20°C -120°C
Rpo,2% a 10-3 51 (MPa) 1044 1213
Rpo.ze% a 250 st (MPa) 1452 1572

ARpo20 (MPa) 408 359
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Figure V-6 : Courbes de flexion et de résilience et valeurs de Fey de la nuance J27 a la vitesse de 1 pm/s, 500
um/s et 3,8 m/s, a la température de 20°C en sollicitation LT.
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Figure V-7 : Courbes de flexion et de résilience et valeurs de Fey de la nuance J20 a la vitesse de 1 pm/s, 500
pm/s et 3,8 m/s, a la température de -120°C en sollicitation LT.
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c. Paramétrage de la loi de comportement

Le paramétrage de la loi de comportement a été effectué en plusieurs étapes. Tout d’abord, nous
nous sommes intéressés a la partie élastique et élastoplastique a la vitesse de référence 10-3 s,
c'est-a-dire aux parametres Ry, Q1, Q2, b1 et bo. Dans un second temps, nous avons proposé une
estimation des parametres K et n (avec n = 1/N) qui régissent les effets visqueux, en utilisant les
estimations des valeurs de surcontraintes sur la limite d’élasticité reportées dans le Tableau V-2.

Contrainte seuil Ry

Pour chaque température d’essai, la contrainte de début d’écoulement plastique R a été relevée
sur les courbes expérimentales des essais de traction menés a la vitesse de 10-3 s-1. Ces valeurs,
qui sont reportées dans le Tableau V-3, sont cependant surestimées car elles tiennent compte
d’'une composante liée a I'effet visqueux a 10-3 s-1. Ce terme sera donc ajusté apres avoir défini
les parametres K et n de la loi de Norton (équation V.2).

Tableau V-3 : Valeurs de la contrainte seuil Ro a la vitesse de 10-3 s en fonction de la température pour la
nuance J27

20°C -40°C -80°C -120°C

Ro (MPa)a 103st 890 920 970 1040

Description de l’écrouissage isotrope avec les parametres Qi, Q2, bi et by

Les parameétres b et b, définissent I'allure de la courbe d’écrouissage respectivement aux petites
déformations et aux grandes déformations. Ils ont été choisis de maniére a reproduire 'allure
des courbes expérimentales de la Figure V-4, en particulier la courbe obtenue par Steckmeyer et
al. dans le cas de la nuance J05 [Steckmeyer-2010]. Les valeurs de ces parametres ont été fixées
ab1=600 et by = 4, pour une température comprise entre -120°C et +20°C.

Les parametres Qi1 et Q; permettent, quant a eux, de régler les niveaux de contrainte atteints
respectivement vers 1% de déformation et vers 100% de déformation. Ces parameétres ont été
déterminés expérimentalement a partir des courbes de traction obtenues a la vitesse de 10-3 s'1
sur la nuance J27, et entre -120°C et +20°C. Nous avons représenté I'évolution des parametres Q:
et Q2 en fonction de la température par les équations V.8 et V.9, ces évolutions sont présentées
sur la Figure V-8 pour le paramétre Qs, et sur la Figure V-9 pour le parametre Q..

~ o oc2
Q= 2175-0,538%XT "~ —0,005%T Eq (V.8)

_ _ °C
Q, =612— 046 XT Eq (V.9)

Ces deux parametres Q; et Q2 auraient pu étre fixés a une valeur constante étant donné que nous
souhaitons conserver l'allure de la courbe obtenue par Steckmeyer et al.. Cependant, comme
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nous n‘avons que peu d’essais expérimentaux, ces valeurs sont restées variables afin de
reproduire au mieux chacune des courbes expérimentales disponibles.
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Figure V-8 : Evolution du parametre Q1 (équation V.8) en fonction de la température.
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Figure V-9 : Evolution du parametre Q: (équation V.9) en fonction de la température.

Premieére estimation des parameétres K et n relatifs a leffet visqueux

Les paramétres K et n relatifs a I'effet visqueux ont dans un premier temps été estimés a partir
des valeurs de surcontrainte sur la limite d’élasticité Rpoz29 reportées dans le Tableau V-2. Les
essais menés a la vitesse de 10-3 s-! sont considérés comme les essais de référence. Nous avons
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donc écrit les équations suivantes afin de pouvoir estimer les parametres K et n a +20°C et a
-120°C:

Pour la température de +20°C :

ARpo2% (5.102s1) =Kx 0,051/n~ 18 MPa
ARpo2% (250 s1) = Kx 2501/» = 408 MPa

Pour la température de -120°C :

ARpo2% (5.102s1) =Kx 0,051/n~ 115 MPa
ARpo2% (250 s1) = Kx 2501/» = 359 MPa
Les solutions de ces équations sont :
K=54MPaetn=2,7a+20°C
K=171MPaetn=7,5a-120°C

Ces valeurs semblent montrer que le parametre K augmente fortement lorsque la température
diminue, de méme que le parameétre n. D’apreés la Figure V-10, les simulations numériques
réalisées avec ces parametres sont proches des courbes de traction expérimentales a +20°C.
Cependant, ces valeurs ne sont pas satisfaisantes lorsque I’'on simule les courbes de traction a la
température de -120°C a la vitesse de 5.10-2 s-1. En effet, comme le montre la Figure V-11, les
simulations numériques a -120°C sous-estiment l'effet visqueux a 5.102 s, alors que la
simulation du comportement a 103 s-1 est plutot satisfaisante.

Enfin, étant donné que nous cherchons a modéliser I'apparition de la rupture fragile a basse
température, nous avons choisi de privilégier 'adéquation entre le modele et I'expérience a la
température de -120°C. De ce fait, la valeur du paramétre K a été augmentée empiriquement de
maniere a reproduire au mieux le comportement de la nuance a la vitesse de déformation de
5.10-2s'L. Les parametres K et n ont alors été fixés aux valeurs suivantes :

K=300MPaetn=7a-120°C

Les courbes ainsi obtenues a la température de -120°C sont présentées sur la Figure V-12. En
augmentant la valeur de K a 300 MPa et en diminuant la valeur de n a 7, la valeur de
surcontrainte obtenue a 250 s est maintenant de 660 MPa, soit 85% plus élevée que la valeur
de 359 MPa donnée dans le Tableau V-2 a partir de I'’équation V.7. Cette valeur de K égale a 300,
bien que relativement élevée, permettra néanmoins une modélisation correcte du
comportement de I'essai de résilience a -100°C qui sera présenté par la suite.
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Figure V-10 : Premieéres simulations numériques des essais de traction a +20°C avec K=54 MPa et n=2,7.
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Figure V-12 : Simulations numériques des essais de traction a -120°C avec K=300 MPa et n=7.

En ce qui concerne les autres températures, la valeur du parametre K a été estimée a 75 MPa a
-40°C, et a 130 MPa a -80°C, en se basant uniquement sur les essais de traction menés aux
vitesses de déformation de 103 s1 et 5.10-2 s'1. La valeur de K a été légérement augmentée a 20°C
pour accroitre l'écart entre les courbes modeles correspondant aux deux vitesses de
déformation. De plus, afin de limiter le nombre de parametres variables dans ce premier modéle,
le parameétre n a été fixé pour toutes les températures a la valeur :

n="7

L’évolution du paramétre K en fonction de la température obtenue dans le cadre de cette étude
est alors donnée par I'équation V.10 et représentée sur la Figure V-13.

_ —0,033xTC
K=66+45e Eq (V.10)
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Figure V-13 : Evolution du parametre K (équation V.10) en fonction de la température.

Ajustement de la contrainte seuil Ry

Pour chaque température d’essai, la valeur de la contrainte associée a l'effet visqueux présent a
la vitesse de 10-3 s'1 a été retranchée a la valeur expérimentale de Ro. La variation du terme Ro a
la vitesse de référence (dite a vitesse nulle) en fonction de la température est alors définie par
I’équation V.11 et représentée sur la Figure V-14.

Ry(s—0) =874 —0,49 x T Eq (V.11)

Les valeurs de Ry et le modeéle a vitesse nulle n’observent pas la méme évolution qu'a 10-3 s1, et
ce a cause de la valeur tres élevée du parameétre K, en particulier a -120°C.

Enfin, notons qu’il n'y a pas d’unicité du jeu de parameétres du fait du couplage existant entre ces
derniers, notamment entre Ry et les parameétres de Norton n et K.
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Figure V-14: Evolution du parametre Ro (équation V.11) en fonction de la température, a la vitesse de
déformation de 10-3 s et a la vitesse de référence.

2. Comparaison des simulations numériques avec les essais
a. Simulation des essais utilisés pour définir la loi de comportement

Essais de traction

Tout d’abord, nous avons vérifié que notre jeu de parametre final représente correctement les
essais de traction menés aux vitesses de 10-3 s1 et 5.102 s-1. Les simulations numériques des
essais réalisés a +20°C, -40°C et -80°C pour des faibles déformations sont respectivement
présentées sur la Figure V-15, la Figure V-16 et la Figure V-17. Les courbes simulées pour des
grandes déformations sont présentées sur la Figure V-18 pour la vitesse de sollicitation de 10-3 s-
1, et sur la Figure V-19 pour la vitesse de 5.10-2 s-1. Enfin, les simulations réalisées a -120°C sur la
gamme de températures allant de 10-3 s'1 a 250 s-1 sont présentées sur la Figure V-20.

Les simulations numériques sont satisfaisantes pour les essais menés aux températures de
+20°C, -40°C et -120°C, et celles obtenues pour la température de -80°C sous-estiment
légeérement les valeurs de contraintes atteintes aux deux vitesses de sollicitation, mais I'écart
observé reste en dessous des 5% de marge d’erreur acceptable. A 250 s-1, la limite d’élasticité
simulée est proche de 1800 MPa (Figure V-20), ce qui représente environ 600 MPa de plus qu’'a
103 st
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Figure V-15 : Simulations numériques des essais de traction a +20°C aux vitesses de 10-3 s'1 et 5.10-2 s°1.
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Figure V-16 : Simulations numériques des essais de traction a -40°C, aux vitesses de 10-3 s'1 et 5.10-2 s°1,
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Figure V-17 : Simulations numériques des essais de traction a -80°C, aux vitesses de 10-3 s'1 et 5.10-2 s°1.
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Figure V-18: Simulations numériques des essais de traction menés en sollicitation axiale entre -120°C et
+20°C, a la vitesse de 10-3 s-1,
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Figure V-19: Simulations numériques des essais de traction menés en sollicitation axiale entre -120°C et
+20°C, a la vitesse de 5.10-2 s-1,
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Figure V-20: Simulations numériques des essais de traction menés en sollicitation axiale a -120°C aux
vitesses de 10-3s1,5.10-2s1,1s1et250s-1,
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Essais de flexion et de résilience

Les simulations numeériques des essais de flexion ont été réalisées avec le code de calcul par
éléments finis Z-set, développé conjointement par le Centre des Matériaux de MINES ParisTech,
I’ONERA et Northwest Numerics. Le maillage utilisé pour réaliser ces simulations représente le
quart d'une éprouvette de type mini-Charpy, dont les dimensions ont été données dans le
chapitre II (Figure I1-20). La géométrie maillée est présentée sur la Figure V-21, le maillage est
inspiré de celui de I'éprouvette Charpy proposé par Tanguy et al. [Tanguy-2005(2)]. Les
éléments de maillage utilisés sont des éléments quadratiques a intégration compleéte, sauf au
niveau des zones de contact entre le marteau et I'éprouvette et entre I'appui et I'éprouvette, ou
les éléments sont linéaires. Les géométries de I'appui et du marteau sont celles données par la
norme sur les essais mini-Charpy [NORME-1999].

En ce qui concerne les conditions aux limites, 'appui est bloqué en déplacement dans les trois
directions x, y et z, le marteau et la face interne de I'éprouvette se déplacent uniquement selon
I'axe y, et le déplacement de la face située au droit de I'entaille est bloquée selon I'axe x. Le
coefficient de frottement appliqué entre l'appui et I'éprouvette, et entre le marteau et
I'éprouvette, est de 0,1. La vitesse du déplacement du marteau est fixée en fonction de I'essai
simulé.

D’apres la Figure V-22, notre modéle reproduit de maniére satisfaisante les essais de flexion
menés a la température de +20°C aux vitesses de 1 pm/s, 500 pum/s et 3,83 m/s, essais que nous
avons utilisés pour identifier les parametres de notre modele. Il s’agit maintenant de tenter de
reproduire des essais de flexion qui n’ont pas été utilisés dans le cadre de cette identification.

entaille

marteau

Figure V-21: Maillage du quart d’'une éprouvette mini-Charpy utilisé pour réaliser les simulations
numériques avec le code de calcul Z-set. Un appui et la moitié du marteau sont également représentés.
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Figure V-22 : Simulations numériques et réponses expérimentales correspondant aux essais de flexion menés
ala température de 20°C et aux vitesses de 1 pm/s, 500 pm/s et 3,83 m/s.

b. Simulation d’autres essais de flexion

Les essais de flexion menés en sollicitation LT aux températures intermédiaires de -10°C, -40°C,
-70°C et -100°C ont été simulés. Les comparaisons entre les courbes force-déplacement
expérimentales et simulées a ces quatre températures sont respectivement présentées sur la
Figure V-23, Figure V-24, la Figure V-25, et la Figure V-26. Conformément aux conclusions du
chapitre précédent, nous n’avons pas considéré la partie de la courbe f-d qui se situe apres la
premiére apparition de la rupture brutale, car nous ne cherchons pas a simuler le phénomene de
propagation instable de la fissure.

Les simulations numériques des essais menés aux températures de -10°C, -40°C et -70°C sont
satisfaisantes. A la température de -70°C, un essai avait été réalisé a la vitesse de 500 pm/s mais
a été écarté car les valeurs de charge obtenues étaient similaires a celles mesurées lors des
essais menés a la vitesse de 3,83 m/s, alors qu’elles auraient dii étre inférieures comme cela a
été observé pour les autres températures. Enfin, a -100°C, la partie élastique de la courbe f-d
correspondant a I'essai de résilience est correctement simulée.

Nous pouvons alors conclure que la loi de comportement que nous avons définie est validée sur
la gamme de température comprises entre -120°C et +20°C, puisque nous avons obtenu des
simulations satisfaisantes a des températures intermédiaires. De plus, la loi a été validée pour
les vitesses de sollicitation comprises entre 1 um/s et 3,83 m/s. Nous pouvons alors utiliser les
simulations numériques des éprouvettes qui ont rompu par clivage, par exemple a -100°C, pour
définir un critére de rupture fragile.
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Figure V-23 : Réponses expérimentales et simulées des essais de flexion et de résilience réalisés a -10°C sur la
nuance J27 aux vitesses de 1 um/s, 500 pm/s et 3,8 m/s, en sollicitation LT.
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Figure V-24 : Réponses expérimentales et simulées des essais de flexion et de résilience réalisés a -40°C sur la
nuance J27 aux vitesses de 1 um/s, 500 pm/s et 3,8 m/s, en sollicitation LT.
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Figure V-25 : Réponses expérimentales et simulées des essais de flexion et de résilience réalisés a -70°C sur la
nuance J27 aux vitesses de 1 um/s et 3,8 m/s, en sollicitation LT.
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Figure V-26 : Réponse expérimentale et simulée de I'essai de résilience réalisé a -100°C sur la nuance J27 a la
vitesse de 3,8 m/s, en sollicitation LT.
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3. Premiére estimation de la contrainte critique de clivage

Les simulations numériques nous ont également permis d’accéder aux champs de contraintes
présents dans une éprouvette mini-Charpy lors des essais de flexion, comme le montre la Figure
V-27. En particulier, en suivant I'hypothese que la rupture soit controlée par la contrainte
maximale d’ouverture, nous avons pu estimer la valeur de la contrainte locale a rupture dans le
cas de I'essai de résilience mené a la température de -100°C en sollicitation LT, et sur lequel la
position et la nature du site d’amorcage du clivage ont été identifiés et décrits dans le chapitre
précédent (Figure IV-59). La position du site d’amorgage sur le maillage utilisé est présentée sur
la Figure V-28, les valeurs de contraintes que nous recherchons ont alors été relevées a partir du
point de Gauss correspondant.

Comme le plan de rupture est incliné a 27° de 1’axe horizontal X sur I'éprouvette de résilience
d’apres la Figure V-29, le vecteur contrainte sur la facette de clivage est obtenu en projetant le

tenseur des contraintes sur I’axe normal 1 :

Oxx Oxy Oxz\ /cosb 0 €056+0 ik
T,=G n=| Oy Oy Owz |.| sinb |=| 0 ﬁcnsﬁ+ﬁﬂrsin8
Oz Oz Oz 0 02 C0S6+0,,sinb

La composante du vecteur contrainte selon I'axe normal n 3 la facette de clivage (contrainte de

rupture) est ensuite déterminée en projetant le vecteur contrainte sur 'axe 11 :

=_. n= 2 i in2
G =Ty,. N=0y, c0s"6+20,,sin26+GC, sin"6 Eq. (V.12)

L’évolution de la contrainte en fonction du déplacement est représentée sur la Figure V-30 pour
Oxx, sur la Figure V-31 pour oy, et sur la Figure V-32 pour oy Les champs de contrainte
correspondants aux contraintes Gy, Oxy et Gyy sont respectivement présentés sur la Figure V-33,
la Figure V-34 et la Figure V-35.

Alinstant de la rupture, on obtient donc 6 = 3500 MPa, oy = -14 MPa et oy,=1720 MPa d’apres
les simulations numériques, et 0 = 27° d’apres la Figure V-29. La valeur de la contrainte locale a
rupture sur cette éprouvette est alors estimée a :

cor=3110 MPa

Cette valeur o est associée au volume représenté par le point de Gauss considéré, qui a une
taille de I'ordre de 10 pum x 13 pum x 23 pm (le volume de I’élément considéré est de 30 um x 40
um x 70 um, et I'élément contient 27 points de Gauss).

La contrainte critique de clivage est alors définie a 3110 MPa dans le cas de la nuance ]27, et
cette valeur de contrainte est ici associée a un amorcage du clivage sur une inclusion riche en
titane et aluminium d’une taille proche de 500 nm. Pour la suite de notre étude, cette contrainte
critique sera considérée comme étant indépendante de la température.
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Figure V-27 : Champs de contrainte équivalente de von Mises observé au cours d’'un essai de flexion a -100°C a
la vitesse de 3,83 m/s.
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Figure V-28: Localisation sur le maillage de I'éprouvette mini-Charpy du site d’amorcage observé sur I'essai
réalisé a -100°C.
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Figure V-29 : Orientation de la surface de rupture par rapport au repére de I'éprouvette dans le cas de I'essai
de résilience mené a -100°C en sollicitation LT sur la nuance J27.
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Figure V-30 : Evolution de la contrainte 6xx au point de Gauss correspondant a la position du site d’amorcage
du clivage de I'éprouvette mini-Charpy sollicitée a la vitesse de 3,83 m/s a la température de -100°C.
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Figure V-31: Evolution de la contrainte cxy au point de Gauss correspondant a la position du site d’amorcage
du clivage de I'éprouvette mini-Charpy sollicitée a la vitesse de 3,83 m/s a la température de -100°C.
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Figure V-32 : Evolution de la contrainte cyy au point de Gauss correspondant a la position du site d’amorcage
du clivage de I’éprouvette mini-Charpy sollicitée a la vitesse de 3,83 m/s a la température de -100°C.
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Figure V-33: Champs de contrainte ox a I'instant de la rupture de I'éprouvette mini-Charpy sollicitée a la
vitesse de 3,83 m/s a la température de -100°C.
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Figure V-34: Champs de contrainte oxy a I'instant de la rupture de I’éprouvette mini-Charpy sollicitée a la
vitesse de 3,83 m/s a la température de -100°C.
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Figure V-35: Champs de contrainte oyy a I'instant de la rupture de I'éprouvette mini-Charpy sollicitée a la
vitesse de 3,83 m/s a la température de -100°C.
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4. Application du critére de rupture sur une autre géométrie d’éprouvette

Pour la suite de cette étude, nous avons choisi de tester une autre géométrie d’éprouvettes afin
d’évaluer la validité de la loi de comportement définie, mais surtout pour pouvoir tester le
critere de rupture fragile proposé précédemment. Les éprouvettes utilisées sont du type
axisymétrique entaillée (AE), classiquement utilisées dans le cadre de I'approche locale de la
rupture [Beremin-1983, Mudry-1987, Rossol-1998, Tanguy-2001]. L’intérét est de pouvoir
accéder a des valeurs de contrainte plus précises que sur la géométrie mini-Charpy car
I’éprouvette AE est beaucoup plus simple a calculer par éléments finis.

Les éprouvettes de notre étude ont une longueur utile de 15 mm, un diametre de fit de 3 mm en
dehors de la zone entaillée, et une entaille d'un rayon de 0,4 mm (géométrie AE-R2) ou de 0,8
mm (géométrie AE-R4). Le diametre en fond d’entaille, avant rectification de la surface des
éprouvettes, est de 2 mm. Ces dimensions sont reportées sur la Figure V-36.

Etant donné que I’état de surface n’était pas convenable apres l'usinage initial, une opération de
rectification a été ajoutée sur les deux éprouvettes utilisées et le diameétre en fond d’entaille s’en
est trouvé réduit. Les éprouvettes ont alors été mesurées a l'aide d'un profilomeétre afin de
pouvoir reconstituer leur géométrie exacte sur le logiciel de calcul. Le diameétre final de
I'éprouvette AE-R2 est de 1,83 mm, et celui de I'éprouvette AE-R4 est de 1,88 mm. Les maillages
utilisés pour simuler les essais sont présentés sur la Figure V-37, les éléments sont de type
axisymétrique, quadratique a intégration réduite et possedent 8 nceuds. La géométrie maillée
représente une vue en coupe d'un quart de I'éprouvette, du fait de la présence d'un axe de
symétrie X et d’'un axe de rotation y.

3 mm

r=0,4 mm

AE-R2

v

Lu=15mm

r=0,8 mm

Figure V-36 : Dimensions des éprouvettes de type axisymétrique entaillée de type AE-R2 et AE-R4, dont le
rayon d’entaille est respectivement de 0,4 mm et 0,8 mm.
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Figure V-37 : Maillages réalisés avec le logiciel Z-Set et utilisés pour simuler les essais sur éprouvettes AE de
type R2 et R4, dont le rayon d’entaille est respectivement égal a 0,4 mm et 0,8 mm. La hauteur de la géométrie
maillée est de 7,5 mm, la vue présentée ici est un zoom sur la partie entaillée.

La taille d’'un élément de maillage dans la zone d’intérét, c'est-a-dire au centre de 'éprouvette,
est proche de 45 pm x 45 pm sur la géométrie AE-R2 (2D), 45 pm x 80 um sur la géométrie AE-
R4 (2D), et 65 pm x 280 pm x 50 um pour la géométrie mini-Charpy (3D). Si 'on observe la
répartition des particules riches en aluminium dans la nuance ]J27 et présentée sur la Figure
V-38, on remarque que la taille des éléments de maillage est suffisante pour supposer qu'ils
contiennent au moins une inclusion riche en aluminium sur laquelle la rupture par clivage est
susceptible de s’amorcer.

50.,m AlKa 15.kV

Figure V-38: Cartographie de I'élément aluminium réalisée a la microsonde de Castaing sur la nuance J27, les
inclusions d’aluminium sont considérées comme les sites d’amorgage préférentiels de la rupture par clivage.

a. Simulation numérique des essais et prédiction de I'apparition de la rupture

Des essais de traction ont été simulés avec le logiciel Z-Set sur les deux géométries d’éprouvettes
AE-R2 et AE-R4 a la température de -120°C, température a laquelle nous pouvons observer du
clivage. Les vitesses de sollicitation appliquées aux éprouvettes sont de 0,0008 mm/s pour la
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géométrie AE-R2, dont la longueur utile est égale a deux fois la valeur du rayon d’entaille de 0,4
mm, et de 0,0016 mm/s pour la géométrie AE-R4, ce qui correspond a une vitesse de
déformation moyenne de 10-3 s-1,

Nous avons ensuite tenté de prédire la rupture de ces éprouvettes AE en utilisant le critére de
rupture défini précédemment. Sur ce type de géométrie, les valeurs de charge et de contrainte
sont communément tracées en fonction de la réduction diamétrale de I'éprouvette en fond
d’entaille [Tanguy-2001]. L'instant de la rupture sera alors défini par la valeur de la réduction
diamétrale obtenue lorsque la contrainte critique de 3110 MPa sera atteinte au centre de
I'éprouvette.

Comme dans le cas de I'essai de résilience, nous considérons que la rupture est contrélée par la
contrainte d’ouverture maximale, qui est ici dirigée selon I'axe y et notée oyy. L’évolution de la
contrainte oyy au centre de I'éprouvette en fonction de la réduction diamétrale a alors été tracée
pour les deux géométries, les courbes obtenues sont présentées sur la Figure V-39. La valeur de
la réduction diamétrale a I'instant ou la contrainte critique est atteinte est alors relevée sur ces
courbes. Dans le cas de la géométrie AE-R2 testée en traction a -120°C, le modéle prédit une
rupture par clivage lorsque la réduction diamétrale atteint la valeur de 0,26 mm, et cette valeur
estde 0,35 mm dans le cas de la géométrie AE-R4.

3500
6. =3110 MPa

3000 -
2500 -
2000 -

rdsimulée(AEfRﬂfl
=0,35 mm
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Contrainte selon I'axe y (MPa)

|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
A4

|

1

1000 - (dgimule(aE-R2) I
=0,26 mm I

—AE_R2 -120°C simulée I

500 I
—AE_R4 -120°C simulée |

0 %

0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 0.35
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Figure V-39 : Simulation de I'évolution de la contrainte oyy en fonction de la réduction diamétrale donnée
dans le cas des essais de traction a -120°C sur les géométries AE-R2 et AE-R4. D’apres le modele, la contrainte
critique de 3110 MPa est atteinte lorsque la réduction diamétrale de la section en fond d’entaille est égale a
0,26 mm sur la géométrie AE-R2 et 0,35 mm sur la géométrie AE-R4.
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b. Comparaison avec les essais expérimentaux

Nous avons ensuite comparé nos prévisions avec les essais expérimentaux sur les éprouvettes
AE-R2 et AE-R4. Les courbes expérimentales et simulées correspondantes sont présentées sur la
Figure V-40.

Dans le cas de la géométrie AE-R2, le modeéle surestime de 5% les valeurs de charge atteintes
lors de l'essai. Toutefois, la réduction diamétrale mesurée expérimentalement (0,26 mm)
correspond a la valeur prédite par le modeéle. Dans le cas de la géométrie AE-R4, le
comportement est reproduit de maniere satisfaisante, mais la rupture s’est produite plus tot que
ce qui a été prédit par le modele. D’apres la Figure V-41, la contrainte a rupture serait alors de
2930 MPa dans le cas de cette géométrie AE-R4, soit -5% d’écart sur la valeur de la contrainte
critique.

D’autre part, la rupture de ces deux éprouvettes s’est produite en deux temps, puisqu’on observe
une phase de propagation instable de la fissure suivie d'un arrét (Figure V-40). Dans le cas de la
géométrie AE-R2, une fissure instable s’est de nouveau amorcée et a mené a la rupture complete
de I'éprouvette. Par contre, dans le cas de la géométrie AE-R4, la rupture compléte a été
précédée d’'une phase de propagation stable de la fissure. Des examens fractographiques sont
alors nécessaires pour identifier les mécanismes de rupture survenus lors de ces essais.

6 .

Force (kN)
w

——AE_R2 -120°C expérimentale - - AE_R2 -120°C simulée

——AE_R4 -120°C expérimentale - - AE_R4 -120°C simulée

O T T T T T 1
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3

réduction diamétrale (mm)

Figure V-40: Courbes expérimentales et simulées de I'évolution de la force en fonction de la réduction
diamétrale, dans le cas des géométries AE-R2 et AE-R4 testées en traction a -120°C.
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Figure V-41 : Estimation de la valeur de la contrainte d’ouverture a I'instant ou la rupture s’est produite sur la
géométrie AE-R4 testée a -120°C.

c. Observations fractographiques

Sur la géométrie AE-R2, d'apreés la Figure V-42, une fissure de délaminage a traversé toute la
section de I'éprouvette lors de l'essai. De plus, des facettes de clivage ont été observées a
proximité de cette fissure, signe de l'apparition d'une rupture brutale. Le reste du faciés
présente majoritairement une rupture de type ductile a cupules comme présentée sur la Figure
V-43. En ce qui concerne les facettes de clivage, la particule repérée sur la Figure V-42 et
localisée au centre de I'éprouvette, c'est-a-dire dans la zone ou les contraintes d’ouverture sont
les plus élevées, pourrait étre I'origine de I'amorgage de la rupture par clivage, ce qui validerait
notre modeéle de prédiction de I'apparition de la rupture fragile. Cependant, la présence d’une
fissure de délaminage pourrait également étre liée a la phase de propagation instable observée
sur la Figure V-40. En effet, 'alternance de plusieurs chutes de charge au cours d'un essai
rappelle ce que nous avons décrit dans le chapitre IV concernant le mécanisme de bifurcation.
Dans le cas ou la fissure de délaminage se serait effectivement créée avant les facettes de clivage,
nous pouvons toutefois conclure que la contrainte critique de clivage est supérieure a la
contrainte d’ouverture calculée a l'instant de la rupture, qui est ici de 3120 MPa, mais qui est
éventuellement surestimée a cause de I'écart de 5% entre les valeurs de force mesurées
expérimentalement et simulées.

Comme pour I'éprouvette AE-R2, le faciés de rupture de I'éprouvette AE-R4 présente une fissure
de délaminage qui traverse toute la section de 1'éprouvette. De plus, d'apres la Figure V-44, un
site d'amorgage du clivage potentiel est également est situé a proximité de cette fissure, et de
nombreuses particules sont présentes sur ce site d'aprés la Figure V-45. Enfin, comme pour
I'éprouvette AE-R2, le reste du faciés a rompu de maniére majoritairement ductile comme
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présenté sur la Figure V-46. Dans le cas de cet essai, si la fissure de délaminage est apparue
avant les facettes de clivage, cela expliquerait pourquoi la rupture s’est produite beaucoup plus
tot que ce qu’avait prévu le modeéle. La encore, si le délaminage est effectivement apparu en
premier, on ne pourrait que conclure sur le fait que la contrainte critique de clivage soit
supérieure a 2930 MPa.

Dans les deux cas, les sites d’'amorgage potentiels des fissures de clivage observées semblent
étre associés a la présence de particules dont la taille est comprise entre 300 nm et 1 um.
D’apres nos analyses microstructurales réalisées dans les chapitres précédents (Figure I11-62
« état de référence », Figure 1V-35), les seules particules qui peuvent atteindre une taille de 1 pm
sont des inclusions riches en aluminium. La nature de ces sites d’amorcage potentiels est donc
en accord avec les conditions de validité de notre critere de rupture.
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Figure V-42 : Localisation d'un site d'amorcage potentiel de la rupture par clivage situé au centre de
I'éprouvette AE-R2 testée en sollicitation axiale a -120°C. Une particule est repérée par une fléche.
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Figure V-43 : Rupture ductile observée sur le faciés de rupture de 1'éprouvette AE-R2 testée en sollicitation
axiale a -120°C.

203



Figure V-44 : Identification d'un site d'amorcage potentiel de la rupture par clivage situé au centre de
1'éprouvette AE-R4 testée en sollicitation axiale a -120°C.
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Figure V-45 : Présence de nombreuses particules repérées par des fleches sur des facettes de clivage situées
au centre de I'éprouvette AE-R4, et qui pourraient correspondre a un site d’amorcage de la rupture par
clivage.

" xS000 ey SkU 1Z2mm
#2014 MAP COM ENSHP

Figure V-46 : Rupture ductile observée sur le faciés de rupture de 1'éprouvette AE-R4 testée en sollicitation
axiale a -120°C.
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5. Discussion et conclusions

Suite a cette étude, nous disposons d’une loi de comportement fiable puisque nous avons simulé
avec succes des essais sur des géométries diverses : traction lisse, mini-Charpy et axisymétrique
entaillée, pour différentes vitesses de sollicitation, comprises entre 1'état quasi-statique et 3,83
m/s, et pour différentes températures comprises entre -120°C et +20°C.

Ces simulations numériques nous ont permis d’estimer la valeur de la contrainte critique de
clivage sur la nuance d’acier ODS ]J27 a 14%Cr, qui est de 3110 MPa. Cette valeur de contrainte
serait associée a un amorcage du clivage sur une inclusion riche en aluminium d’une taille de
I'ordre de 500 nm. Ce résultat laisse supposer que, dans le cas ou la pollution en aluminium
serait évitée, la contrainte critique de clivage pourrait étre supérieure a cette valeur de 3110
MPa puisque I'on modifierait la nature du site déclencheur de la rupture fragile.

Le critere de rupture a ensuite été testé sur des éprouvettes axisymétriques entaillées.
Cependant, la rupture de ces éprouvettes s’est produite en deux temps et une fissure de
délaminage est observée. De ce fait, il n’est pas possible de relier directement I'apparition du
clivage a une valeur de contrainte a rupture, étant donné que nous n’avons pas pu définir quel
mécanisme était apparu en premier. Néanmoins, dans le cas ou la fissure de délaminage serait
apparue en premier, nous pouvons tout de méme conclure que la contrainte critique de clivage
est supérieure a la contrainte d’ouverture a I'instant de la rupture, soit 2920 MPa dans le cas de
la géométrie AE-R4. Dans le cas de la géométrie AE-R2, nous avons réduit la valeur du parametre
Ro de 5% pour se rapprocher de la courbe expérimentale, comme le montre la Figure V-47. La
contrainte d’ouverture a I'instant de la rupture est alors de 3000 MPa, ce qui tendrait également
a confirmer notre critére de 3110 MPa.

D’autre part, il ne semble pas y avoir de lien entre la valeur de la contrainte dans la direction
radiale et l'apparition de la fissure de délaminage. En effet, dans le cas ou la fissure de
délaminage se serait créée lors de la premiére chute de charge observée sur les réponses
expérimentales, la valeur de la contrainte radiale a cet instant est de 1520 MPa sur la géométrie
AE-R2 (apres réduction de 5% de la valeur de Ro) et de 1200 MPa sur la géométrie AE-R4.

Enfin, une premiére campagne d’essais comportant 12 éprouvettes avait été réalisée
précédemment a ces deux essais, mais les résultats se sont révélés étre inexploitables a cause
d’'un amorcage systématique de la rupture sur des défauts d’'usinage en surface. Une observation
au microscope optique de ces défauts est présentée sur la Figure V-48, et un cliché MEB sur la
Figure V-49. Les facies de rupture de deux éprouvettes de type AE-R2 testées a -120°C, et pour
lesquelles I'amorg¢age de la rupture s’est produit sur un défaut d'usinage en surface, sont
présentés sur la Figure V-50 et sur la Figure V-51. Ces observations tendent donc a montrer que
la rupture brutale de la nuance d’acier ODS J27 est sensible aux défauts d’usinage.
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Figure V-47 : Courbes expérimentales et simulées de I'évolution de la force en fonction de la réduction
diamétrale dans le cas des géométries AE-R2, sur laquelle a été appliqué un correctif de -5% sur la valeur du
parametre Ro utilisé pour la simulation.

1000 pm

Figure V-48 : Présence d’arrachements de matiére sur les flancs de I’entaille d’'une éprouvette de type AE-R4,
ces défauts sont liés a I'usinage des entailles au tour.
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Figure V-49: Cliché MEB d’'un défaut apparu apreés usinage au tour de la nuance J27 et responsable de
I’'amorcage de la rupture en surface de I'éprouvette.

stries d’'usinage

Figure V-50 : Amorcage de la rupture en surface a partir d’'un défaut d’'usinage sur une éprouvette de type AE-
R2 testée a -120°C.
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Figure V-51 : Amorcage de la rupture en surface a partir d’'un défaut d’'usinage sur une éprouvette de type AE-
R2 testée a -120°C.
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CHAPITRE VL.
Conclusions et perspectives

Les objectifs de ces travaux de thése étaient de comprendre les effets de la texture, de la
composition chimique, et du vieillissement thermique sur les propriétés a I'impact des aciers
ODS et sur I'apparition de la rupture fragile, puis de proposer une modélisation de la rupture
fragile.

1. Composition chimique et vieillissement thermique

Cette étude a mis en évidence les effets du vieillissement thermique sur le comportement a
I'impact de deux nuances d’acier ODS, l'une contenant 18%Cr et l'autre 14%Cr. Le
comportement de ces nuances a été évalué en traction et en résilience, puis l'identification des
phases observées au sein de la microstructure a été réalisée grace a des mesures a la microsonde
de Castaing, des prélevements au FIB et des mesures de parametres de maille en microscopie
électronique en transmission.

a. Nuance a 18%Cr

La phase o, de composition Fe-38%Cr-5%W, et des carbures de type M23Cs, de composition Fe-
73%Cr-8%W, ont été observés dans la nuance JO3 aprés un vieillissement de 5000 heures a
600°C. Les tailles de ces précipités sont de 'ordre de plusieurs micrometres, ce qui est supérieur
a la taille des grains (500 nm) de la nuance.

En termes de résistance mécanique, la présence de la phase c a eu pour effet d’abaisser de 70%
I'énergie de palier ductile lors des essais de résilience, et de réduire de 40% l'allongement a
rupture en traction a +20°C. Cette fragilisation est directement liée a la rupture par clivage de la
phase o entre -100°C et +325°C. Cependant, la présence de cette phase n’a eu aucun effet
significatif sur la limite d’élasticité ni sur la résistance maximale, éventuellement a cause d'un
effet compensateur lié a la présence des carbures. Conformément a ce qui était attendu, I'essai
de résilience est bien la technique de caractérisation mécanique la plus adaptée pour mettre en
évidence la présence d’'une telle phase intermétallique.

Etant donné que la température (600°C) et la durée (5000 heures), auxquelles est apparue la
phase o, sont comprises dans la gamme de fonctionnement du matériau de gainage, la nuance
d’acier ODS ]J03 a été écartée pour 'application visée.

b. Nuance a 14%Cr

Contrairement a la nuance a 18%Cr, la phase o n’a pas été observée sur la nuance a 14%Cr
vieillie a 600°C pendant 5000 heures, ni méme apres 10000 heures. En effet, d’apres I'étude
bibliographique, une teneur de 14% en chrome est insuffisante pour stabiliser la phase o, et ce
quelle que soit la température. De plus, nous n’avons pas observé de phase y, une autre phase
intermétallique déja rencontrée dans les nuances d’acier ODS a 13-14%Cr [Zakine-1996,
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Steckmeyer-2012], et qui a des effets similaires a ceux de la phase ¢ sur les propriétés en
traction et en résilience. La raison probable est la faible teneur en titane de la nuance J27 (0,3%)
par rapport aux nuances étudiées par Zakine et al. (2,2%) et par Steckmeyer et al. (1%).

D’autres phases ont cependant été observées dans la nuance a 14%Cr que nous avons
caractérisée apres vieillissement thermique. A la température de vieillissement de 600°C, des
phases de Laves de type Fe;W d’une taille de I'ordre de 1 um ont été mises en évidence a la
microsonde de Castaing, de méme que des carbures de chrome. Cependant, nous n’avons pas
observé de modification sur le comportement en traction et en résilience de cette nuance, et ce
pour des durées de vieillissement de 5000 heures et de 10000 heures. Or, d’apres I'étude
bibliographique, la présence de phases de Laves aurait dii s"accompagner d’'une augmentation de
la TTDF. Il se pourrait alors que la présence des carbures ou qu'un adoucissement de la matrice
due a la migration des éléments Cr et W vers ces différentes phases ait compensé I'effet des
phases de Laves.

De nombreux carbures de chrome sont également apparus apreés vieillissement a la température
de 500°C. Mais, comme dans le cas de I'état vieilli a 600°C, aucune modification significative du
comportement en traction n’a été observée aprés des durées de vieillissement de 5000 et de
10000 heures. Par contre, il semblerait que la dispersion en énergie a rupture mesurée sur les
courbes de résilience, et due au mécanisme de bifurcation, soit atténuée par la présence de ces
carbures. Il sera alors intéressant d’étudier cet aspect plus en détail, étant donné que l'on
recherche des solutions pour limiter les effets de la bifurcation (dispersion et énergies élevées,
valeurs de la TTDF sous-estimée, USE surestimée).

A la température de 400°C, la présence de la phase o’ a été mise en évidence apres des
vieillissements d'une durée de 5000 heures et de 10000 heures. La présence de cette phase a eu
pour principal effet d’augmenter de +20°C la valeur de la TTDF, mais l'influence de la phase o’
sur les propriétés mécaniques de la nuance d’acier ODS ]J27 apparait tres limitée par rapport aux
résultats rapportés dans I'étude bibliographique présentée dans le chapitre IIL

Contrairement aux autres phases citées précédemment, la phase o’ de taille nanométrique ne
peut pas étre mise en évidence a la microsonde de Castaing. Sa présence a été repérée tout
d’abord grace a la mesure du pouvoir thermoélectrique puis par calorimétrie différentielle a
balayage (DSC). Cette technique nous a également permis d’identifier la température de remise
en solution de ces précipités, qui est de 570°C dans le cas de la nuance ]27. Enfin, nous avons pu
observer des précipités o’ en microscopie en transmission, et quantifier leur taille et leur
fraction volumique par diffusion des neutrons aux petits angles (DNPA). Ces premiers résultats
montrent que le nombre de précipités o’ augmente avec la durée de vieillissement a 400°C, alors
que leur taille reste stable a environ 1,7 nm.

Suite a cette étude, nous avons conclu que la technique de DSC, qui est relativement simple a
mettre en ceuvre, est la plus appropriée pour suivre I'évolution de la fraction volumique de
précipités o’. De plus, les enthalpies (exprimées en ]) associées a la remise en solution des
précipités o’ pourront étre mesurées a partir des courbes de DCS que nous avons obtenues, et ce
pour les deux échantillons vieillis a 400°C. L’enthalpie de réaction est en effet proportionnelle a
la surface du pic apparu sur les cycles [Grenet-2010]. Etant donné que nous disposons de
premiéres estimations de la fraction volumique des précipités o’ dans chacun de ces échantillons
grace aux mesures de DNPA, il sera alors possible de déterminer I'enthalpie de dissolution de la
phase o’ (exprimée en ]/g). En connaissant cette valeur, on pourra alors étre en mesure de
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quantifier directement les fractions volumiques de précipités o’ par la DSC pour d’autres durées
et températures de vieillissement.

Suite a ces résultats, nous pouvons également proposer une estimation des valeurs de fraction
volumique de précipités o’ pour des durées de 30000 heures, durée pour laquelle des mesures
pourront prochainement étre effectuées pour vérifier notre estimation, et pour la durée de
50000 heures issue du cahier des charges. D’apreés les estimations proposées sur la Figure VI-1,
la fraction volumique de précipités o’ pourrait doubler entre les durées de vieillissement de
10000 heures et de 50000 heures. Cependant, étant donné que les effets de 2,1% de précipités o’
sur le comportement mécanique de la nuance J27 sont trés limités, il est probable que la
fragilisation de la nuance J27 soit également limitée pour des durées de vieillissement plus
longues. Toutefois, il serait judicieux de tenter de corréler 'évolution de la fraction volumique de
précipités o’ avec I'élévation de la limite d’élasticité de la nuance, en particulier lorsque la
matiére vieillie pendant 30000 heures sera disponible, et ce afin de pouvoir évaluer les
propriétés mécaniques de la nuance apres un vieillissement de 50000 heures.

Enfin, on notera que la taille des précipités o, évaluée a 10 nm en microscopie en transmission
et a 1,7 nm en DNPA, est similaire a celle des nano-renforts (2 - 6 nm) de la nuance J27. C’est
éventuellement pour cette raison que les précipités o’ ont un effet limité sur la dureté de la
nuance, qui est déja élevée (400 HV) a cause de la population de nano-renforts. D’autre part, la
présence d’'un mécanisme de décomposition spinodale du fer et du chrome est également
probable, en paralléle du mécanisme de germination-croissance que nous avons observé.
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Figure VI-1: Evolution de la fraction volumique des précipités o’ lors du vieillissement thermique a 400°C
entre 5000 heures et 10000 heures, et estimations de ces valeurs pour des durées de 30000 et 50000 heures.
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2. Effets de la texture morphologique et cristallographique

Cette étude a en outre mis en évidence le réle prépondérant de la texture morphologique et
cristallographique sur les mécanismes de rupture des aciers ODS. A basse température, la
propagation du clivage est régie par la notion de grains effectifs, qui sont constitués de grains
faiblement désorientés (<15°) les uns par rapport aux autres. Les particules et les nano-renforts
semblent, quant a eux, n’avoir aucun effet sur la propagation du clivage.

Cependant, la répartition des différents types de particules (oxyde d’yttrium, oxydes de titane,
carbure de titane, oxyde d’aluminium) semble influencer la taille et Il'orientation
cristallographique des grains, qui régissent eux-mémes les mécanismes de propagation du
clivage. En effet, il semblerait que deux populations de précipités soient présentes dans la
nuance a 14%Cr J27, I'une constituée majoritairement de gros précipités d'une taille comprise
entre 100 nm et 1 um, et 'autre constituée majoritairement de petits précipités d'une taille
inférieure a 100 nm. La localisation des plus gros grains, dont I'orientation cristallographique
différe de la composante majoritaire de la texture globale, semblerait alors correspondre aux
zones caractérisées par une population de gros précipités. Cette tendance reste toutefois a
confirmer par d’autres observations.

D’autre part, les nuances texturées sont sujettes a I'apparition du mécanisme de bifurcation
lorsque le matériau est en phase de transition ductile fragile. La bifurcation est un mécanisme de
rupture majoritairement intergranulaire, et semble étre également favorisé dans une moindre
mesure par la présence de grains dont l'orientation cristallographique différe de la texture de
fibre globale. Ce mécanisme est tres consommateur en énergie et engendre de la dispersion sur
les énergies a rupture mesurées, ce qui se traduit par des valeurs en énergies plus élevées en
zone de transition que sur le palier ductile. En conséquence, la méthode conventionnelle utilisée
pour définir les valeurs de la TTDF et de I’énergie de palier ductile n’est pas adaptée a ce type de
comportement, puisque la valeur de la TTDF est sous-estimée et I'énergie de palier ductile est
surestimée. Un critere de comparaison basé sur les énergies a I'amorgage de la rupture brutale a
donc été proposé. Dans le cadre de cette étude, ce critére correspond a la température a laquelle
I'énergie a I'amorcgage de la rupture atteint la valeur de 4 ]J. La valeur seuil de I'énergie a
I'amorc¢age peut ensuite étre ajustée en fonction du critére technologique qui sera retenu. Bien
que le classement des nuances reste inchangé en utilisant ce critére plutot que la valeur de la
TTDF, le principal intérét est de se baser sur des valeurs comparables entre elles puisqu’on
s’affranchit de la composante aléatoire due au mécanisme de bifurcation. De plus, on évite ainsi
les désaccords entre les observations fractographiques et 'allure de la courbe simulée, en
référence au fait que I'on observait parfois du clivage sur les faciés de rupture alors que la
courbe modele indiquait que le palier ductile était atteint.

Le mécanisme de bifurcation apparait quelle que soit la vitesse de sollicitation sur les
éprouvettes de type mini-Charpy et, comme le montre le cliché de la Figure VI-2, apparait
également lorsque I'on teste des éprouvettes de ténacité en sens transverse. Cet essai a été mené
a la température de +20°C selon la direction de sollicitation matérialisée par des fleches sur la
Figure VI-2. Sur cette éprouvette, la fissure principale a bifurqué a la perpendiculaire de la
direction attendue, de maniere identique a ce qui a été observé sur les éprouvettes de résilience
et de flexion. Dans le cas de la géométrie tube, le mécanisme de bifurcation a également été
observé par Chao et al. [Chao-2013], comme cela a été décrit dans le chapitre IV. L’occurrence de
la rupture par bifurcation est donc une tendance forte dans le cas des nuances d’acier ODS
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texturées. De plus, d’apres I'étude bibliographique présentée dans le chapitre IV, on peut
s’attendre a ce que le phénomeéne de bifurcation soit amplifié par I'irradiation.

Une étude plus approfondie de ce mécanisme est alors nécessaire pour tenter de s’en affranchir.
Suite a cette étude, la géométrie larget apparait comme étant la plus représentative de la texture
et des mécanismes de rupture observés sur les tubes. Une sollicitation de type LS sera la plus
appropriée pour déclencher le mécanisme de bifurcation sur cette géométrie larget. En ce qui
concerne 'amorcage de la fissure de bifurcation, des études montrent que ce mécanisme semble
s’amorcer sur des fissures ductiles dans le cas d’aciers bainitiques [Tankoua-2013], on pourra
alors étudier cette piste dans le cas des aciers ODS.

En paralléle, une modification du procédé de fabrication semble nécessaire pour tenter de
controler les textures morphologiques et cristallographiques résultantes. Dans le cas ou I'étape
de filage a chaud serait conservée, des recuits a trés haute température peuvent étre envisagés
pour tenter de recristalliser la microstructure, ainsi qu'une augmentation de la température de
laminage comme l'ont testé Buyn et al. [Byun-2014]. Ces auteurs sont en effet parvenus a
renforcer la cohésion au niveau des joints de grains dans le cas d'une nuance d’acier ODS a 9%Cr
en favorisant les phénomenes de diffusion. Le procédé de fabrication utilisé par ces auteurs
comprend plusieurs étapes successives de mise en température a 900-1000°C pendant 30 min
suivies d'une passe de laminage entre 900 et 1000°C, avec un taux de réduction total compris
entre 20 et 50%. Bien que la nuance étudiée par ces auteurs ait la possibilité de se transformer
en phase austénitique entre 850 et 1000 °C, contrairement a la nuance ]J27, le travail sur la
diffusion des éléments présents aux joints de grains est une piste intéressante. En effet, la
présence d’alignements de précipités dans certaines nuances de notre étude, en particulier des
oxydes de titane, peuvent correspondre a la contamination des poudres en surface lors du
procédé. De plus, la longueur d’onde entre les fissures de délaminage a basse température (20
um) est proche de la taille moyenne des poudres (50 pm). Une meilleure maitrise de la
contamination en surface des poudres, associée a une meilleure diffusion des éléments
chimiques qui pourraient se trouver en surface, semble étre une piste d’amélioration de la tenue
mécanique de ces nuances d’acier ODS compactées par filage a chaud. Le filage a chaud est en
effet le seul procédé de compaction qui permette actuellement d’obtenir des tubes. Une
diminution de la teneur en chrome est également envisageable pour s’affranchir des effets de la
texture mais au détriment de la tenue a la corrosion.

DE

Figure VI-2 : Eprouvette de ténacité issue de la nuance J05 rompue par bifurcation a la température de 20°C.
Les fleches indiquent la direction de traction. La direction d’extrusion (DE) est représentée.
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3. Modélisation de la rupture fragile

Une loi de comportement a été définie et validée pour la nuance d’acier ODS a 14%Cr ]J27 a partir
d’essais de traction et de flexion. Ce modeéle a ensuite été complété par un critére de rupture
fragile dans le cas d’une sollicitation longitudinale. Il s’agit d’'un critere basé sur une valeur de
contrainte critique de clivage, ici évaluée a 3110 MPa. D’apres les observations fractographiques,
ce critére est associé a un amorcage du clivage sur des particules riches en aluminium. Etant
donné que I'aluminium a été introduit de maniere non intentionnelle dans la nuance, on peut
s’attendre a ce que la contrainte de clivage, et donc la TTDF de la nuance, augmentent dans le cas
ou il n’y aurait plus de telle pollution lors de la fabrication.

Cependant, on notera que la nuance ODS utilisée pour notre étude liée a la modélisation de la
rupture fragile par 'approche locale de la rupture a montré une tres grande sensibilité a
I'usinage. Cela a conduit, a partir d’éprouvettes usinées de facon classique, a un amorcage de la
rupture de I'éprouvette a partir des stries d’'usinage, ce qui n’a pas permis d’exploiter ces essais
a partir des simulations numériques réalisées. Par ailleurs, sur cette nuance, il a été observé
post-mortem la présence de délaminage au centre de 1'éprouvette conduisant a la modification
des champs de contraintes a l'intérieur de I’éprouvette, ce qui n’a pas été pris en compte dans les
premiéres simulations réalisées dans cette étude. Il sera important, par la suite, d’évaluer I'effet
de ce délaminage sur la valeur de la contrainte critique d’amorcage du clivage qui a été
déterminée dans cette étude.

Cette étude confirme donc la nécessité de contrdler la composition chimique, la texture
morphologique et cristallographique de la nuance, ainsi que la tenue des joints de grains. De
plus, I'identification d’un critere de rupture anisotrope est apparue comme étant indispensable
pour pouvoir modéliser le comportement des aciers ODS de I'étude, et en particulier 'apparition
des fissures de délaminage et de bifurcation. Par ailleurs, la modélisation du comportement a
rupture de la géométrie larget semble étre une étape de transition appropriée vers la
modélisation de la structure de tube finale.
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ANNEXE 1. Essais de résilience sur barres avec
éprouvettes mini-Charpy fabriquées par soudage

Afin de caractériser la résilience en sens travers des nuances filées sous forme de barre de
diameétre 16mm, et de pouvoir comparer les résultats avec les autres nuances, il est nécessaire
de pouvoir utiliser des éprouvettes de géométrie mini-Charpy de type TL. Comme le diamétre de
ces barres est trop faible, la solution retenue est de prélever le cceur entaillé de I'éprouvette
(appelé insert) dans la section de barre de 16mm, puis de souder deux ailes aux extrémités pour
obtenir la géométrie souhaitée. Le schéma d’'une éprouvette mini-Charpy ainsi reconstituée est
présenté sur la Figure A1-1.

entaille
3mm 'l/
4mm
soudures
27mm

Figure A1-1: Schéma d'une éprouvette mini-Charpy reconstituée par soudage.

Les éprouvettes ont été soudées par blocs de 10. Les soudures ont été réalisées au LASER CO;
par la société SAFEL. Le dispositif de soudage présenté sur la Figure A1-2 comprend :

e un bloc central, appelé aussi insert, prélevé dans la nuance a tester et contenant les 10
ceeurs des éprouvettes mini-Charpy (bloc MILIEU)

e deux blocs latéraux contenant les ailes a souder (blocs COTE) issues de la méme nuance
que celle testée

e deux talons de soudure pour démarrer, régler et arréter le faisceau (blocs TALON). Ces
blocs sont réutilisables aprés usinage des éprouvettes.

Les dimensions des blocs prennent en compte les surépaisseurs nécessaires a l'usinage. Ces
surplus de matiere peuvent également étre utiles dans le cas ou les blocs seraient déformés par
I'opération de soudage.

224



1x bloc MILIEU
23x10.6x7.9

2x bloc TALON
15x10x7.9
pour soudure

SOUDURE
LASER
(sur les 2 faces)

2x bloc COTE
23x9.2x7.9

Figure A1-2 : Schéma de la disposition des différents blocs lors du soudage au LASER COz.

Le soudage a été réalisé en deux passes, une sur chacune des faces du dispositif. Cette technique
permet de limiter la taille de la zone fondue ainsi que les déformations résiduelles des blocs
soudés. Des essais ont été réalisés pour évaluer I'étendue de la zone fondue et de la zone affectée
thermiquement. Ces essais ont été réalisés "a I'aveugle”, I'alignement des deux passes n’est donc
pas optimal dans ce cas précis. D’apres la Figure A1-3, la largeur maximale de la zone fondue
ajoutée a celle de la zone affectée thermiquement (ZAT) est d’environ 2Zmm. La longueur de la
zone utile de I'éprouvette entre les deux ZAT est alors de 8,5mm environ, ce qui est suffisant
pour usiner une entaille dans de la matiére saine.

OF 36088

CEA SACLAY . y 2 —~-— i T
ESSAI 6 ‘ Tl CORE TR L 5, A

7.9mm

1 [ 3
: : Zone fondue
-—

2mm Zone affectée
thermiquement

Figure A1-3 : mesures de la zone fondue et de la zone affectée thermiquement apreés soudage au LASER CO:
par la société SAFEL.
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Des essais de validation ont ensuite été réalisés pour vérifier qu’il n’y avait pas de différence de
comportement entre les éprouvettes mini-Charpy classiques et celles reconstituées par soudage.
Le matériau choisi pour valider ces essais est la nuance d’acier ODS a 14%Cr ]J27, filée sous
forme de barre de section ronde de 35mm de diameétre. Le grand diametre de cette barre permet
donc de prélever des éprouvettes en sens TL qui serviront de référence aux essais sur
éprouvettes soudées.

Les résultats des essais réalisés avec les éprouvettes classiques et les éprouvettes soudées ont
été comparés. D’apreés la Figure A1-4, les énergies a rupture obtenues en sollicitation LT avec les
deux types d’éprouvettes sont similaires. De plus, la dispersion en énergie la plus marquée est
située a -10°C dans les deux cas. En sollicitation TL, les énergies a rupture mesurées sont la aussi
identiques entre les deux types d’éprouvettes. Les faciés de rupture correspondant a ces essais
sont présentés dans le Tableau Al-1. La encore, aucune différence n’apparait entre les essais sur
éprouvettes classiques et sur éprouvettes soudées.

12 - ® J27 LT 14%Cr
& J27 LT 14%Cr éprouvettes soudées
11 - B J27 TL 14%Cr
° A J27 TL 14%Cr éprouvettes soudées
10 -
9 -
8 ®
°
2 7
@ © 8
o 61 o
2 o o
o 2
4 .
i G e 4
3 . a
2 - ® A
0 (4]
1 - o © n @
O T T T T T 1
-200 -100 0 100 200 300 400

Température (°C)

Figure A1-4 : Comparaison des énergies a rupture obtenues avec des éprouvettes mini-Charpy classiques et
des éprouvettes soudées, en sollicitations LT et TL, dans le cas de la nuance J27.
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Tableau A1-1: Faciés de rupture des éprouvettes mini-Charpy classiques et soudées prélevées en sens LT et
TL dans la nuance J27.

T°C essai -100°C -10°C 325°C

éprouvettes
classiques

sollicitation LT

éprouvettes
soudées

T°C essai

éprouvettes
classiques

sollicitation TL

éprouvettes
soudées

D~
(g
D~

Les courbes force-déplacement et les énergies a 'amorcage de la rupture ont également
comparées afin de confirmer la validité des essais avec ce type d'éprouvettes soudées.

Les courbes force-déplacement ont été comparées en sens LT a -10°C (Figure A1-5) et a 325°C
(Figure A1-6), et en sens TL a 100°C (Figure A1-7) et 325°C (Figure A1-8). En sollicitation LT a
-10°C, on remarque une légére diminution de la charge maximale atteinte dans le cas des
éprouvettes soudées. Cependant, cet écart de 4% n’est pas significatif. Sur ces 4 Figures, les
allures des courbes sont les mémes entre les deux types d’éprouvettes, ce qui confirme que les
éprouvettes prélevées dans la nuance d’acier ODS J27 se comportent de la méme maniere avec
ou sans soudure. De plus, d’aprés la Figure A1-9, les énergies a I'amorcage de la rupture
calculées a partir des courbes force-déplacement sont similaires entre les deux types
d’éprouvettes.
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2.5 J27 LT-10°C épr. 1
—J27 LT-10°C épr. 2
—J27 LT -10°C épr. soudée 1
—J27 LT -10°C épr. soudée 2

1.5

Force (kN)

0.5

0 [ T T T T |
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12

Déplacement (mm)

Figure A1-5: Comparaison des courbes force-déplacement obtenues avec des éprouvettes mini-Charpy
classiques et des éprouvettes soudées, dans le cas de la nuance J27 en sollicitations LT a -10°C.

2 —J27 LT 325°C
1.8 —J27 LT 325°C éprouvette soudée

Force (kN)

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
déplacement (mm)

Figure A1-6: Comparaison des courbes force-déplacement obtenues avec des éprouvettes mini-Charpy
classiques et des éprouvettes soudées, dans le cas de la nuance J27 en sollicitations LT a 325°C.
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2.5

=
ul

[uny

Force (kN)

0.5

—J27 TL 100°C
—J27 TL 100°C éprouvette soudée

déplacement (mm)

Figure A1-7: Comparaison des courbes force-déplacement obtenues avec des éprouvettes mini-Charpy
classiques et des éprouvettes soudées, dans le cas de la nuance J27 en sollicitations TL a 100°C.

1.8
1.6
1.4
1.2

Force (kN)

0.8
0.6
0.4
0.2

—]J27 TL 325°C
—J27 TL 325°C éprouvette soudée

2 3 4 5
déplacement (mm)

Figure A1-8: Comparaison des courbes force-déplacement obtenues avec des éprouvettes mini-Charpy
classiques et des éprouvettes soudées, dans le cas de la nuance J27 en sollicitations TL a 325°C.
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J27 LT 14%Cr barre
J27 LT 14%Cr barre (éprouvettes soudées)
J27 TL 14%Cr barre
J27 TL 14%Cr barre (éprouveties soudées)
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Figure A1-9: Comparaison des énergies a 'amorcage de la rupture obtenues avec des éprouvettes mini-
Charpy classiques et des éprouvettes soudées, en sollicitations LT et TL, dans le cas de la nuance J27.

Cette géométrie d'éprouvette est donc validée et peut étre utilisé pour caractériser le
comportement en sollicitation TL des autres nuances d’acier ODS.
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ANNEXE 2. Courbes force-déplacement des nuances de

I’étude testées en résilience

Nuance d’acier ODS F40 a 14%Cr
Nuance d’acier ODS F43 a 14%Cr
Nuance d’acier ODS F41 a 9%Cr

® a0 o

Nuance d’acier ODS J03 a 18%Cr avant et apres vieillissement thermique
Nuance d’acier ODS J27 a 14%Cr avant et apres vieillissement thermique

a. Nuance d’acier ODS J03 a 18%Cr avant et apres vieillissement thermique

Nuance JO3 LT

’5 | —J03-16-100°C 0,8)
—J03-13-70°C 1,0J
—103-17 -40°C 3,1J
—J03-12 -25°C 10,1J
2 —J03-20-25°C 12,8)
—J03-15-10°C 9,7J
—J03-21-10°C 10,5)
=15 - —103-1925°C 10,2J
= J03-18 325°C 7,0)
1
05 I
o : : : : : : : : : : :
0 1 2 3 4 5 6 7 3 9 10 11

Déplacement (mm)

12

Figure A2-1: Courbes force-déplacement correspondant aux essais de résilience menés sur la nuance J03 en

sollicitation LT.
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JO3 LT vieillie 500°C-5000h

s
i

N
|

[EE
(9]
1

Force (kN)

—J03-50-40°C 0,9]
—J03-45-10°C 2,8)
—J03-41-10°C11,4J
—103-47-10°C 10,5J
—J03-5120°C6,7J
—1J03-4220°C9,8)
—J03-49 100°C 8,1)
—J03-43325°C6J

0 1 2 3 4 5 6 7 8
Déplacement (mm)

Figure A2-2: Courbes force-déplacement correspondant aux essais de résilience menés en sollicitation LT

sur la nuance J03 aprés vieillissement thermique de 5000 heures a 500°C.

J03 LT vieillie 600°C-5000h

2.5

).

Force (kN

0.5 -

—J03-71-100°C 0,76
—J03-68-70°C 1,0J
—J03-61-40°C 0,96)
—J03-65-10°C 1,73)
—J03-69-10°C 2,14)
—J03-7220°C 3,60/
—J03-6320°C 2,82]
—J03-70 100°C 2,13J
J03-67 100°C 1,85)
—J03-62 325°C 1,93

Déplacement (mm)

12

Figure A2-3: Courbes force-déplacement correspondant aux essais de résilience menés en sollicitation LT

sur la nuance J03 apres vieillissement thermique de 5000 heures a 600°C.
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b. Nuance d’acier ODS J27 a 14%Cr avant et apres vieillissement thermique

Sollicitation LT avant vieillissement thermique

2.5 7 127-52 LT -100°C 0,81
2 |
1.5 -
z
]
S 1-
0.5
O f T T T T T T T T T 1
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10

Déplacement (mm)

Figure A2-4: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation LT a -100°C.

2.5 7 127-56 LT -70°C 1,60

1.5

Force (kN)

0.5 -

Déplacement (mm)

Figure A2-5: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation LT a -70°C.
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25 - J27-55 LT -40°C 2,08

15 -

force (kN)

Déplacement (mm)

Figure A2-6 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation LT a -40°C.

25 7 127-59 LT -40°C 2,72
2 -
1.5 -
=
< I
Y
S 1
0.5 -
0 T T T
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10

Déplacement (mm)

Figure A2-7 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation LT a -40°C.
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2.5 1 J27-57 LT -10°C 3,2)

15 -

Force (kN)

0.5 -

Déplacement (mm)

Figure A2-8: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation LT a -10°C.

2.5 7 J27-58 LT -10°C 4,17

Force (kN)

Déplacement (mm)

Figure A2-9: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation LT a -10°C.
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2.5 7 127-54 T -10°C 10,19)

15 -

Force (kN)

Déplacement (mm)

Figure A2-10 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation LT a -10°C.

2.5 1 127-60 LT 20°C 7,66)

Force (kN)

Déplacement (mm)

Figure A2-11: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation LT a +20°C.
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Figure A2-12 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en

sollicitation LT a +25°C.

2.5 1 J27-51 LT 325°C 6,53)
2 _
1.5 -
z
Y
S 1-
0.5 -
O o T T T T T T T T T 1
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Déplacement (mm)

Figure A2-13: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation LT a +325°C.
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Sollicitation TL avant vieillissement thermique

25 - 127-31 TL -40°C 0,56)

Force (kN)

0.5 -

Déplacement (mm)

Figure A2-14 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation TL a -40°C.

2.5 7 127-37 TL -40°C 0,62
2 _
1.5 -
zZ
Y
S 1
!
0.5 -’
0 1 T T 1
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10

Déplacement (mm)

Figure A2-15 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation TL a -40°C.
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25 1 127-32 TL 20°C 0,68)

15 -

Force (kN)

0.5 -

Déplacement (mm)

Figure A2-16 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation TL a +20°C.

2:5 7 127-39 TL 25°C 0,8
2 |
1.5 -
z
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s 1
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O T T T T T T T T T 1
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Déplacement (mm)

Figure A2-17 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation TL a +25°C.
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2.5 7 127-33 TL 100°C 1,68
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Figure A2-18: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation TL a +100°C.

23 7 127-36 TL 100°C 1,63
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Figure A2-19: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation TL a +100°C.
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2.5 7 J27-35 TL 200°C 2,93
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Figure A2-20 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation TL a +200°C.

25 - 127-40 TL 200°C 2,87)

Force (kN)

Déplacement (mm)

Figure A2-21: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation TL a +200°C.
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Figure A2-22 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation TL a +325°C.

2.5 J27-38 TL 325°C 3,32)

Force (kN)

Déplacement (mm)

Figure A2-23: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance J27 en
sollicitation TL a +325°C.
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Sollicitation LT apres vieillissement thermique

2.5 127 LT vieillie 400°C-10000h

—1J27-253-60°C0,7)
—127-260-20°C 2,2)
—1J27-2550°C1,9)
—1J27-2560°C 3,1J
—127-25722°C7,4)
—127-258 23°C6,7)

—1J27-254100°C5,1)

Force (kN)

—1J27-251325°C5,2)

A JL[_n
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11
Déplacement (mm)

Figure A2-24 : Courbe force-déplacement correspondant aux essais de résilience menés sur la nuance J27 en
sollicitation LT apres vieillissement thermique de 10000 heures a 400°C.
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g —J27-138 LT 100°C5.8]
(N
1 J27-135LT 325°C6.6)
0.5
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Figure A2-25 : Courbe force-déplacement correspondant aux essais de résilience menés sur la nuance J27 en
sollicitation LT apreés vieillissement thermique de 5000 heures a 500°C.
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Figure A2-26 : Courbe force-déplacement correspondant aux essais de résilience menés sur la nuance J27 en
sollicitation LT apres vieillissement thermique de 5000 heures a 600°C.

c. Nuance d’acier ODS F40 a 14%Cr

Sollicitation LT

2.5

1.5 -

Force (kN)

e —

0.5

F4A0_03 LT -100°C 0,83)

Déplacement (mm)

10

Figure A2-27: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en

sollicitation LT a -100°C.
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F40_05 LT -70°C 2,03
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Figure A2-28: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation LT a -70°C.
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Figure A2-29: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation LT a -70°C.
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25 FA0_08 LT -40°C 3,26)
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0
Déplacement (mm)

Figure A2-30: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation LT a -40°C.
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Figure A2-31: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation LT a +22°C.
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Figure A2-32: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation LT a +100°C.

2.5 7 F40_06 LT 180°C 6,46)
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Figure A2-33: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation LT a +180°C.
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25 FAQ_02 LT 325°C 7,38)

Force (kN)

Déplacement (mm)

Figure A2-34: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation LT a +325°C.
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F40_11 TL -100°C 1,11)

Force (kN)

Déplacement (mm)

Figure A2-35 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation TL a -100°C.
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Déplacement (mm)

Figure A2-36: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation TL a -70°C.
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Figure A2-37: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation TL a -70°C.

249



F40_12 TL-40°C 2,32]

Force (kN)

Déplacement (mm)

Figure A2-38: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation TL a -40°C.

25 | F40_15 TL 23°C 3,14)

Force (kN)

Déplacement (mm)

Figure A2-39: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation TL a +23°C.
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Figure A2-40 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation TL a +100°C.
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Figure A2-41: Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en
sollicitation TL a +180°C.
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Figure A2-42 : Courbe force-déplacement correspondant a un essai de résilience mené sur la nuance F40 en

sollicitation TL a +325°C.

d. Nuance d’acier ODS F43 a 14%Cr

Nuance F43 LT
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Figure A2-43: Courbes force-déplacement correspondant aux essais de résilience menés sur la nuance F43

en sollicitation LT.
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e. Nuance d’acier ODS F41 a 9%Cr

2.5 Nuance F41 LT
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Figure A2-44 : Courbes force-déplacement correspondant aux essais de résilience menés sur la nuance F41
en sollicitation LT.
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Figure A2-45 : Courbes force-déplacement correspondant aux essais de résilience menés sur la nuance F41
en sollicitation TL.
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ANNEXE 3. Mesures des coefficients de striction sur les
nuances J27 et J03 apres vieillissement thermique

Nuance J27 LT 103 s

-120°C (J27-206) -120°C (J27-207) -80°C (J27-205) -40°C (J27-204)
Z2=50,4% 2=57,4% Z2=57,5% 2=49,3%

1mm 1mm 1mm

20°C(J27-201) 20°C (J27-202) 20°C(J27-203)

2=52,0% 2=61,3% Z=55,8%

1mm 1mm 1mm

Figure A3-1 : Vues macroscopique des faciés de rupture et coefficients de striction de la nuance J27 testée en
traction a basse température a la vitesse de déformation moyenne de 10-3 s-1.

Nuance J27 LT 5.1072 s
-120°C (J27-208) -120°C (J27-210) -120°C (J27-215)
Z=58,2% Z=56,6% Z2=57,7%

1 mm 1 mm

-80°C (J27-214) -40°C (J27-211) 20°C (127-212)

Z=60,0% Z=58,9% 2=59,4%

Ll

%

1 mm

1mm

Figure A3-2 : Vues macroscopique des faciés de rupture et coefficients de striction de la nuance J27 testée en
traction a basse température a la vitesse de déformation moyenne de 5.10-2 s'1,
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20°C (J27-81)

2=63,4%

1mm

J27 vieilli 400°C - 5000h

200°C (J27-82)
Z2=59,8%

400°C (J27-83)
53,4%

. l
1mm

550°C (J27-84)

2=61,4%

1mm

600°C (J27-85)
7=58,5%

650°C (J27-86)
7=442%

650°C (J27-88)
7=46,1%

, ‘Fi*’\
l 1mm

750°C (J27-87)
7=258%

Figure A3-3 : Vues macroscopique des faciés de rupture et coefficients de striction de la nuance J27 vieillie a
400°C pendant 5000 heures et testée en traction a la vitesse de déformation moyenne de 10-3 s'1.

J27 vieilli 400°C — 10000h

-80°C (J27-241)
Z=59,0%

1mm

-40°C (J27-242)
7=59,1%

1 mm

20°C (127-247)
7=61,1%

1mm

400°C (J27-248)

Z2=50,4%

1 mm

——

550°C (J27-245)
7=61,4%

1 mm

600°C (J27-243)
7=54,8%

1 mm

650°C (J27-246)
Z=44,2%

l 1mm

750°C (J27-244)
Z=23,6%

Figure A3-4 : Vues macroscopique des faciés de rupture et coefficients de striction de la nuance J27 vieillie a
400°C pendant 10000 heures et testée en traction a la vitesse de déformation moyenne de 10-3 s-1,
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J27 vieilli 500°C - 5000h

20°C(J27-121) 200°C (J27-122) 400°C (J27-123) 550°C (J27-124)
Z2=63,4% Z=58,4% Z2=55,4% 2=58,7%

-

1 mm lmm | 1mm 1mm
600°C (J27-125) 650°C (J27-126) 650°C (J27-128) 750°C (J27-127)
Z=58,7% Z=39,8% Z=46,1% Z=22,6%

-, p *' ..':‘ : L

|

Figure A3-5 : Vues macroscopique des faciés de rupture et coefficients de striction de la nuance J27 vieillie a
500°C pendant 5000 heures et testée en traction a la vitesse de déformation moyenne de 10-3 s-1.

1mm

J27 vieilli 500°C - 10000h
-80°C (J27-291) -40°C (127-292) 20°C (J27-295) 400°C (J27-296)
Z=60,2% Z=60,7% 7=62,3% Z=59,3%

1mm 1mm 1mm

——

550°C (J27-293) 600°C (J27-297) 650°C (J27-294) 750°C (J27-298)

2=57,8% Z=54,4% 2=41,4% 2=16,4%

1mm

Figure A3-6 : Vues macroscopique des faciés de rupture et coefficients de striction de la nuance J27 vieillie a
500°C pendant 10000 heures et testée en traction a la vitesse de déformation moyenne de 10-3 s-1,
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J27 vieilli 600°C - 5000h

20°C (J27-161)
7=62,1%

1mm

200°C (J27-162)
7=62,3%

400°C (J27-163)
7=60,2%

1mm

550°C (J27-164)
2=52,8%

1mm
—

600°C (J27-165)
Z=53,6%

1mm

650°C (127-166)
2=37,8%

1mm

650°C (127-168)

2=39,2%

1mm

750°C ()27-167)
7=27,0%

Figure A3-7 : Vues macroscopique des faciés de rupture et coefficients de striction de la nuance J27 vieillie a
600°C pendant 5000 heures et testée en traction a la vitesse de déformation moyenne de 10-3 s-1.

J27 vieilli 600°C — 10000h

-80°C (J27-331)

Z=56,5%

1mm

-40°C (J27-332)
7=58,9%

20°C(J27-337)
Z=58,9%

1mm

400°C (J27-336)
Z=53,0%

550°C (J27-338)
7=49,0%

1mm

600°C (J27-334)
Z=50,0%

650°C (J27-335)
7=41,2%

750°C (J27-333)
7=27,3%

Figure A3-8 : Vues macroscopique des faciés de rupture et coefficients de striction de la nuance J27 vieillie a
600°C pendant 5000 heures et testée en traction a la vitesse de déformation moyenne de 10-3 s-1,
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Figure A3-9 : Evolution du coefficient de striction avec la température d’essai de la nuance J27 apres
vieillissement thermique.
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J03 vieilli 400°C - 5000h

20°C (J03-34) 500°C (J03-31) 600°C (J03-32) 650°C (J03-33)
Z2=60,5% 2=42,7% Z=31,8% 2=32,3%

LI _1mm_|

J03 vieilli 500°C — 5000h
20°C (J03-35) 500°C (J03-37) 600°C (J03-36) 650°C (J03-38)
2=62,0% 2=43,1% Z=34,6% Z=34,9%

JO3 vieilli 600°C — 5000h
20°C (J03-57) 400°C (JO3-55) 500°C (J03-56) 600°C (JO3-58)

2=34,2% Z=34,9% 2=29,2% 2=22,0%
" SX } )

Figure A3-10 : Vues macroscopique des faciés de rupture et coefficients de striction de la nuance J03 vieillie a
400°C, 500°C et 600°C pendant 5000 heures et testée en traction a la vitesse de déformation de 10-3 s-1.
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ANNEXE 4. Mesures de DNPA sur la nuance 27
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Figure A4-1 : Evolution de l'intensité diffusée selon les directions perpendiculaire et paralléle de la nuance
J27 vieillie a 600°C pendant 5000 heures (J27-M5) et pendant 10000 heures (J27-M8).
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Figure A4-2 : Evolution de l'intensité diffusée selon les directions perpendiculaire et parallele de la nuance
J27 vieillie a 600°C pendant 5000 heures (J27-M5), et a 400°C pendant 5000 (J27-M3) et 10000 heures (J27-
M6). L’état vieilli a 600°C pendant 5000 heures est considéré comme étant la référence car pas d’évolution
entre 5000 et 10000 heures.
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Figure A4-3 : Evolution de l'intensité diffusée selon les directions perpendiculaire et paralléle de la nuance
J27 vieillie a 500°C pendant 5000 heures (J27-M4) et pendant 10000 heures (J27-M7). L’état vieilli a 600°C
pendant 5000 heures (J27-M5) est considéré comme la référence.

Tableau A4-1: Taille et fraction volumique des nano-renforts Y2Ti207 dans la nuance J27 apreés vieillissement

thermique.
rayon fraction rayon fraction
Echantillon moyen écart-type | volumique moyen écart-type | volumique
(nm) (%) (nm) (%)
]27-M3
6.3 2 0.25 2 0.3 1.25
(400°C-5000h)
J27-M6
6.3 2 0.6 1.8 0.4 1.25
(400°C-10000h)
]27-M4
5.5 1.7 0.6 1.6 0.5 1.4
(500°C-5000h)
J27-M7
5.7 1.6 0.5 1.8 0.5 1.5
(500°C-10000h)
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ANNEXE 5. Observations au MEB-FEG et cartographies
EBSD de la nuance J27

Le code couleur ci-dessous est le méme pour toutes les cartographies présentées dans cette
partie.

111

001 101

Cartographies de la microstructure

Figure A5-1 : Cartographie dans le plan transverse selon la direction z, qui est confondue ici avec la direction
de filage (DE).
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Figure A5-2 : Cartographie dans le plan longitudinal selon la direction X, qui est confondue ici avec la
direction de filage (DE).

Figure A5-3 : Cliché réalisé au MEB-FEG correspondant a la zone cartographiée sur la Figure A3-2.
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Figure A5-4 : Cartographie dans le plan longitudinal selon la direction x, qui est confondue ici avec la
direction de filage (DE).

m~ e . . Vw‘jg .
L FSD MAG:.2000:x -‘HV:20.0

Figure A5-5 : Cliché réalisé au MEB-FEG correspondant a la zone cartographiée sur la Figure A3-4.
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Cartographies autour de la fissure de bifurcation observée dans le chapitre [V

Figure A5-6 : Cartographie de la fissure de bifurcation décrite dans le chapitre IV dans le plan longitudinal
selon la direction x, qui est confondue ici avec la direction de filage (DE).

o
=20 pm; IPFY; Step=0, 1006 um; Grid600x450

Figure A5-7 : Cartographie de la fissure de bifurcation décrite dans le chapitre IV dans le plan longitudinal
selon la direction y, qui est ici perpendiculaire a la direction de filage (DE), donc dirigée selon I'axe radial.
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Figure A5-8 : Cartographie de la fissure de bifurcation décrite dans le chapitre IV dans le plan longitudinal
selon la direction z, qui est ici perpendiculaire a la direction de filage (DE), donc dirigée selon I'axe radial
comme pour 'axe y.

Figure A5-9 : Cliché réalisé au MEB-FEG de la fissure de bifurcation décrite dans le chapitre IV dans le plan
longitudinal et dans la zone cartographiée.
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Clichés réalisés au MEB-FEG autour de la fissure observée dans le chapitre [V

I 1pm JEOL 12/17/2012 14:06:30
X 10,000 vVacc=10.0kV Signal=COMPO2 Mode=SEM WD=5.4mm
Vacuum=1l.9E-4Pa

Figure A5-10 : Cliché réalisé au MEB-FEG de la fissure de bifurcation décrite dans le chapitre IV dans le plan
longitudinal.

[r— 1pm JEOL 12/17/2012 14:21:22
X 10,000 vVacc=10.0kV Signal=COMPO2 Mode=SEM WD=5.4mm
Vacuum=1l1l.9E-4Pa

Figure A5-11 : Cliché réalisé au MEB-FEG de la fissure de bifurcation décrite dans le chapitre IV dans le plan
longitudinal.
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[r— 1pm JEOL 12/17/2012 14:45:19
X 15,000 Vacc=10.0kV Signal=COMPO2 Mode=SEM WD=5.4mm
Vacuum=1.9E-4Pa

Figure A5-12 : Cliché réalisé au MEB-FEG de la fissure de bifurcation décrite dans le chapitre IV dans le plan
longitudinal.
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Compréhension et modélisation de la rupture fragile des aciers renforcés par nano-
précipitation - effets de texture, de vieillissement et de composition

RESUME : Les aciers ODS (Oxide Dispersion Strengthened) sont envisagés comme matériau de
gainage du combustible pour les futurs réacteurs nucléaires au sodium de Génération IV. Ces
matériaux présentent une excellente résistance au fluage a haute température et au gonflement sous
irradiation, mais des interrogations subsistent quant a leur propriété de résilience. L’'objectif de ce
travail de thése est alors de comprendre l'effet de différents paramétres (composition chimique,
texture, vieillissement thermique...) sur le comportement a 'impact des aciers ODS et sur I'apparition
de la rupture de type fragile. L'objectif a terme est d’appréhender I'apparition de ce type de rupture
afin d’assurer l'intégrité des composants en acier ODS en conditions normales ou incidentelles.

Dans un premier temps, cette étude a permis d’évaluer la stabilit¢ de deux nuances d’acier ODS
contenant 14%Cr et 18%Cr dans des conditions de vieillissement thermique. La nuance a 18%Cr a
été écartée a cause de la formation d’'une phase intermétallique fragilisante de type ¢ a 600°C. Par
contre, la nuance a 14%Cr est plus prometteuse puisque son comportement est resté stable entre
400°C et 600°C pour une durée de vieillissement maximale de 10000 heures, et ce méme si des
précipités de phases o’, de Laves Fe,W et des carbures de chrome ont été observés. D’autre part, la
texture morphologique, caractérisée par des grains allongés selon la direction de filage, est propice a
la propagation de fissures intergranulaires selon cette direction. La texture cristallographique régit,
quant-a elle, les micromécanismes de clivage. En effet, les entités microstructurales qui contrdlent la
propagation du clivage sont des groupes de grains faiblement désorientés les uns des autres d’'un
point de vue cristallographique, et qui sont associés a la notion de grains effectifs. Enfin, le
comportement en traction et en flexion d’'une nuance d’acier ODS a 14%Cr a été modélisé, et un
critere de rupture fragile basé sur une valeur de contrainte critique a été proposé. Ce modele nous a
alors permis de simuler des essais sur différentes géométries et de prédire I'apparition de la rupture
fragile sur cette nuance.

Mots clés : acier ODS, résilience, rupture fragile, clivage, vieillissement thermique, texture

Understanding and modelling of the brittle failure of oxide dispersion strengthend
steels —texture, thermal ageing and chemical composition effects

ABSTRACT . The Oxide Dispersion Strengthened (ODS) steels have been identified as
potential materials for fuel cladding in Generation IV nuclear reactors. They are characterized by
a very good resistance to swelling under irradiation and to high temperature creep, but questions
still remain about the impact toughness of these materials. The first aim of this work is to
understand the effects of different parameters (chemical composition, texture, thermal ageing...)
on the impact behaviour of ODS steels. The final objective is to predict the occurrence of the
brittle failure on the ODS steel components in normal or incidental conditions.

Firstly, this study assesses the stability of two ODS steel grades containing either 14%Cr or
18%Cr during thermal ageing. The 18%Cr steel grade has been discarded due to the growing of
the brittle intermetallic o phase at 600°C. However, the 14%Cr steel grade showed a promising
behaviour given the stability of its mechanical properties after thermal ageing between 400°C
and 600°C, for a maximum duration of 10000 hours, and regardless of the presence of
chromium carbides, o’ and Laves phases. Then, the morphological texture characterized by
elongated grains along the extrusion direction enhances the propagation of intergranular cracks
along this direction. Meanwhile, the crystallographic texture controls the cleavage
micromechanisms. Indeed, the microstructural entities that control the propagation of the
cleavage crack are groups of grains which are characterized by low crystallographic
misorientations and referred to as effective grains. At last, the tensile and bending behaviour of
a 14%Cr ODS steel grade has been modelled. A brittle failure criterion based on a critical stress
value had also been suggested. This model allowed us to simulate mechanical tests on different
geometries and to predict the occurrence of the brittle failure.
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