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Résumeé

Résumé

La fissuration en relaxation se développe au voisinage de certaines soudures en acier
inoxydable austénitique lorsque celles-ci sont réchauffées a des températures supérieures a
450°C. Cet endommagement intergranulaire intervient lorsque les zones affectées ne
possédent pas une ductilité suffisante pour relaxer les contraintes résiduelles liées au
soudage.

L’'analyse de zones affectées en acier 316 (17Cr-12Ni-2.5Mo) a montré que celles-ci étaient
fortement écrouies lors du soudage et que les fissures intergranulaires résultaient de la
coalescence de micro-cavités similaires a celles observées en fluage. Une microstructure
équivalente a celle des zones affectées a été reproduite par laminage pour trois aciers de
type 316 possédant des teneurs en carbone et en azote différentes (316L, 316L(N), 316H).
Des essais de traction, de fluage et de relaxation ont été réalisés a 550°C et a 600°C sur
des éprouvettes lisses, entaillées et pré-fissurées prélevées dans ces coupons laminés ainsi
que dans des coupons vierges. L'écrouissage entraine un fort durcissement lié a I'effet direct
de 'augmentation de la densité de dislocations et une chute de la ductilité qui n’est pas due
a un changement de mécanisme de rupture mais a une augmentation de la cinétique
d’endommagement intergranulaire. Cette fragilisation par écrouissage est telle que I'on est
parvenu a reproduire la propagation de fissure en relaxation sur matériau écroui alors qu’elle
reste trés limitée sur matériau vierge. L’importance de I'écrouissage sur la fissuration en
relaxation, déja évoquée par Chabaud-Reytier (1999) a propos d'un acier inoxydable
stabilisé au titane de type 321 (18Cr-10Ni-0.5Ti), concerne donc également les aciers non
stabilisés de type 316 quelle que soit leur teneur en éléments interstitiels.

A partir de mesures de la densité locale de micro-fissures et de calculs des champs
mécaniques par éléments finis, un nouveau modele d’endommagement intergranulaire a été
identifié sur des éprouvettes entaillées en acier 316L(N) testées en fluage a 600°C. Ce
modele permet de rendre compte de I'effet fragilisant de I'écrouissage, en fluage comme en
relaxation, et met en évidence I'importance du taux de triaxialité des contraintes sur la
cinétique de 'endommagement intergranulaire. Le risque de fissuration en relaxation au
voisinage d’'une soudure peut alors étre estimé a partir des champs de contraintes et de
déformations résiduelles.
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Introduction

Introduction

Les aciers inoxydables austénitiques possédent une bonne résistance a la corrosion, ainsi
que de bonnes propriétés mécaniques depuis la température de I'azote liquide jusqu’a
650°C environ. lls ont une forte capacité d’écrouissage et sont ductiles. Par ailleurs, ils sont
soudables par tous les procédés conventionnels. lls constituent donc des matériaux de
structure particuliérement intéressants et sont trés largement employés dans l'industrie
chimique et I'industrie de I'énergie. Les circuits de refroidissement des réacteurs nucléaires
frangais, notamment, sont fabriqués en acier inoxydable austénitique. Dans les réacteurs a
neutrons rapides comme la centrale « Phénix », ces circuits fonctionnent a des températures
plus élevées que dans les réacteurs a eau sous pression exploités par EDF (550°C contre
320°C). A ces températures élevées, I'expérience industrielle internationale a révélé
I'existence d’un risque de fissuration au voisinage des soudures pour des durées inférieures
a la durée de vie prévue.

Comme ces fissures ne se développent pas pendant le processus de soudage, mais
seulement lorsque le composant est réchauffé, ce type d’endommagement est souvent
appelé fissuration au réchauffage (reheat cracking). On I'appelle également fissuration en
relaxation (stress relaxation cracking ou stress relief cracking). En effet, ce type de
fissuration se développe lorsque I'élévation de température permet la relaxation progressive
des contraintes résiduelles induites par le soudage. La relaxation de ces contraintes ne
nécessite pourtant qu’'une faible déformation plastique, inférieure a 1%. La rupture, quand
elle a lieu, est donc particulierement fragile. Elle s’apparente a la rupture intergranulaire de
fluage, si ce n’est qu’elle se développe a contrainte décroissante.

Ce type de fissuration a été identifié a la fin des années cinquante sur des aciers stabilisés
au niobium. Un mécanisme de fragilisation des zones affectées par le soudage a alors été
proposé, et des recommandations ont été émises pour s’affranchir du risque de fissuration
en relaxation. Malgré cela, ce type de fissuration engendre encore a I'’heure actuelle des
problémes aux exploitants, causant parfois méme I'arrét de certaines centrales. Les aciers
non stabilisés, que l'on croyait insensibles a ce type de fissuration, se sont récemment
révélés touchés. De plus, il convient de noter que les composants qui ont fissuré en service
sont conformes a toutes les régles de dimensionnement. Aucune de leurs propriétés
normalisées n’est particulierement faible : limite d’élasticité, allongement a rupture, tenue au
fluage, ténacité, résilience, etc. Il semble donc difficile, a I'heure actuelle de prévoir
quantitativement les risques de fissuration en relaxation et par conséquent de s’en prémunir.

Les objectifs de la présente étude sont doubles :

e réexaminer les mécanismes de la fissuration en relaxation des aciers inoxydables
austénitiques en s’intéressant au cas des aciers non stabilisés

e proposer un modéle permettant d’évaluer quantitativement, dés I'étape de la
conception des structures soudées, les risques de fissuration en relaxation

Les trois matériaux étudiés sont exclusivement des aciers non stabilisés de type 316.
Cependant nous insisterons dans I'étude bibliographique et la discussion sur les points
communs et les différences existant entre ces aciers et les aciers stabilisés.

11
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Voici la démarche que I'on a retenue :

Caractérisation de zones affectées par le soudage et de fissures en relaxation
Simulation par traitements thermomécaniques des zones affectées
Reproduction en laboratoire du phénoméne de fissuration en relaxation

Etude expérimentale du comportement mécanique et de 'endommagement
Modélisation numérique du comportement mécanique et de 'endommagement

Validation des modéles a l'aide des essais de fissuration

Le présent mémoire est organisé selon le plan suivant :

Dans I'étude bibliographique qui constitue la premiére partie, nous décrirons
quelques éléments de métallurgie qui permettent de comprendre les phénoménes mis
en jeu dans les zones affectées lors du soudage. Nous aborderons alors les études
déja réalisées sur la fissuration en relaxation des aciers inoxydables austénitiques.
Enfin, nous décrirons les mécanismes de déformation et dendommagement en fluage,
car ils sont trés proches de ceux qui interviennent dans la fissuration en relaxation.

La deuxiéme partie est consacrée a la présentation des matériaux de I'étude : trois
aciers de type 316 possédant des teneurs en carbone et en azote différentes (316L,
316L(N) et 316H). Nous observerons des fissures qui se sont développées en service,
et nous caractériserons les zones affectées par le soudage. Nous verrons alors que
I'on peut simuler ces zones affectées par un traitement thermomécanique.

Dans la troisieme partie nous rapporterons les résultats des essais mécaniques
réalisés et les observations métallographiques qui les concernent. Nous
montrerons, dans cette partie, comment on peut reproduire en laboratoire la fissuration
en relaxation. Nous mesurerons ensuite I'effet du traitement de simulation de zone
affectée sur le comportement mécanique et 'endommagement intergranulaire des trois
aciers étudiés.

La discussion concernant les mécanismes de fissuration en relaxation est détaillée
dans la quatriéme partie. Nous verrons alors quelles peuvent étre les causes de la
fissuration en relaxation des aciers non stabilisés et nous choisirons les éléments
retenus pour la modélisation du phénoméne.

La description et la validation de la modélisation du comportement et de
I’endommagement font I'objet de la cinquieme et derniére partie du mémoire. Nous
verrons alors comment l'approche locale de la rupture nous permet d’évaluer
quantitativement les risques de fissuration en relaxation et par conséquent de nous en
prémunir.

Enfin nous exposerons les conclusions de I'étude et nous proposerons de nouvelles
perspectives de recherche et de développement concernant la fissuration en
relaxation des aciers inoxydables austénitiques.

Afin de faciliter la lecture, un résumé est inclus en fin de chaque sous-partie
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L'objectif de cette partie est de faire le point sur I'état des connaissances concernant la
fissuration en relaxation des aciers inoxydables austénitiques. Comme les propriétés
mécaniques et le comportement a rupture dépendent fortement de la microstructure, on
s’attachera dans le premier paragraphe a décrire quelques éléments de la métallurgie des
aciers inoxydables et plus particulierement de leurs zones affectées par le soudage. Dans
un deuxieme temps, on décrira la fissuration en relaxation et on verra quelles explications
apportent industriels et chercheurs et quelles solutions ils proposent. Dans un troisieme
temps, on décrira les mécanismes de déformation et de rupture en fluage des aciers
inoxydables austénitiques. Le fluage, beaucoup plus étudié que la relaxation, fournit en effet
de nombreuses indications pouvant servir a I'étude de la fissuration en relaxation. Comme
I'écrouissage des zones affectées pendant le soudage semble jouer un réle important dans
la fissuration en relaxation, on décrira en particulier I'effet d’'un pré-écrouissage sur la tenue
au fluage de ces matériaux. Dans ces trois parties, on insistera sur les similitudes et les
différences entre les aciers stabilisés et les aciers non stabilisés.

La fissuration en relaxation est un phénoméne complexe couplant métallurgie et mécanique.
Son étude requiert de déterminer I'effet du soudage sur la microstructure et I'effet de ces
changements microstructuraux sur les propriétés de déformation et de rupture. Chacun des
phénomeénes mis en jeu constitue un champ de recherche a part entiére — qui a le plus
souvent déja été tres largement étudié. Pour faciliter la lecture nous avons donc choisi de
nous limiter a I'essentiel et de placer en Annexe A des compléments de bibliographie qui
permettront au lecteur d’approfondir I'étude de certains points particuliers.

.1 Métallurgie structurale et déformation des aciers inoxydables
austénitiques

1.1.1 Généralités

1.11.1.1  Métallurgie structurale

Les aciers inoxydables austénitiques ont deux caractéristiques métallurgiques principales :
ils contiennent suffisamment de chrome pour leur conférer un caractére inoxydable, et
suffisamment d’éléments gammagénes, comme le nickel, pour leur conférer leur structure
cubique a faces centrées. lls s’agit de solutions solides obtenues par hypertrempe depuis
une température de 'ordre de 1100°C.

Les matériaux que nous avons étudiés sont de type AISI 316, mais nous serons amenés a
évoquer d’autres nuances d’aciers. Le Tableau 1 récapitule les compositions chimiques de
différentes nuances d’aciers inoxydables austénitiques. La nuance 316 se différencie de la
nuance 304 par lajout de 2.5% de molybdene. Cet ajout permet d'augmenter les
caractéristiques mécaniques ainsi que la résistance a la corrosion. Les nuances 321 et 347
sont stabilisées par des éléments carburigénes (voir § 1.1.2). Le sous type L signifie « low
carbon » et indique que l'acier contient moins de 0.03% de carbone. Le sous type L(N)
signifie de plus que la teneur en azote est contrdlée et donc supérieure a celle des aciers
bas carbone simples. Par opposition aux aciers bas carbone, on notera parfois H « high
carbon » un acier qui posséde une teneur en carbone supérieure a 0.03%.

On peut utiliser la notion de chrome et de nickel équivalents pour placer ces aciers dans les
diagrammes de phase pseudo-ternaires Fe-Cr-Ni. Harries (1981) propose les formules
suivantes (en pourcentages massiques):

Nigg =Ni+0.5Mn+30C +0.3Cu+25N
Creq=Cr+2Si+15Mo+5V+55AI+175Nb+15Ti+0.75W

13
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On obtient :
Nieq € [11;19] pour le 316 et Nigq € [10;18] pour le 304

Creq € [19;25] pour le 316 et Creq € [17;22] pour le 304

On constate alors sur les diagrammes isothermes de la Figure 1 et les coupes de
diagramme ternaire de la Figure 2, qu'a I'équilibre thermodynamique, ces alliages se
trouvent au voisinage du domaine biphasé austénite-ferrite entre 1000°C et 1300°C. Comme
ils sont obtenus par hypertrempe depuis ce domaine de température, on comprend ainsi
pourquoi ils contiennent souvent un faible pourcentage de ferrite. On peut évaluer ce
pourcentage a partir de la composition chimique en utilisant le diagramme empirique de
Delong (1974) présenté sur la Figure 3. Ce diagramme ne tient pas compte de la vitesse de
refroidissement ni de la température d’hypertrempe, car ces paramétres influencent peu la
teneur en ferrite en comparaison de la composition chimique.

En dessous d’une température notée Ms, l'austénite peut se transformer spontanément en
deux types de martensite : ¢, de structure hexagonale compacte non magnétique et o’, de
structure cubique centrée magnétique. Harries (1981) indique que 'on peut évaluer Ms en
fonction de la composition chimique des alliages par la formule suivante (en pourcentages
massiques) :

Ms (°C) = 1302 — 42 Cr — 61 Ni — 33 Mn — 28 Si — 1667 (C+N)

Les aciers 304, 316, 321 et 347 ont par conséquent des températures de transition bien
inférieures a la température ambiante (de l'ordre de — 100°C). Cependant, l'austénite est
également susceptible de se transformer sous l'effet d’'une déformation plastique. La
température Mds, correspond a la température a laquelle 30% de déformation plastique
transforme 50% de l'austénite en martensite. On peut I'évaluer a I'aide de la formule
suivante :

Mdao (°C) = 413 — 462 (C+N) — 0.2 Si — 8.1 Mn — 13.7 Cr — 0.5 Ni — 18.5 Mo

Cette température est donc comprise entre 50°C et 150°C pour les alliages de I'étude, ce qui
signifie qu’une déformation a température ambiante peut vraisemblablement conduire a la
formation de quelques pour cent de martensite.
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Cc N Cr Ni Mo Mn | Si | Cu Ti Nb S P
max [ max |min-max| min-max | min-max | max [ max | max | min-max min-max max | max
304 0.080 17-20 9-12 2 1 1 0.030 | 0.040
304 L 0.030 17-20 9-12 2 1 1 0.030 | 0.040
304 L(N) | 0.035 | 0.080 | 18.5-20 9-10 2 1 1 0.030 | 0.040
316 0.080 16-19 10-14 225-275| 2 1 1 0.030 | 0.040
316L 0.030 16-19 10-14 225-275| 2 1 1 0.030 | 0.040
316L(N) | 0.035| 0.080 | 17-18.2 | 11.5-12.5 | 2.25-2.75 | 2 1 1 0.030 | 0.040
347 0.080 17-20 9-13 2 1 1 8*%C-1.00 | 0.030 | 0.040
321 0.100 17-20 9-13 2 1 1 | 5"%C-0.75 0.030 | 0.040

Tableau 1: Composition chimique massique de quelques aciers inoxydables austénitiques
d'apres le RCCM (1988)

i, wl ="
a) 1000°C b) 1300°C
Figure 1: Diagramme ternaire Fe-Cr-Ni a 1000°C et 1300°C, d’apres Marshall (1984)
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1.1.1.2

Déformation

Comme pour tous les alliages en solution solide de structure cubique a faces centrées, le
parameétre déterminant en ce qui concerne les mécanismes de déformation est I'énergie de
faute d’empilement (EFE). Cette énergie est relativement faible pour les aciers inoxydables
austénitiques — de l'ordre de 20 mJ/m* a la température ambiante (Lacombe et al. 1990). Le
maclage est donc relativement favorisé et les dislocations peuvent se dissocier facilement
en deux partielles. L’'EFE augmente avec la température et varie nettement avec la teneur
en éléments d’alliage. En se basant sur des observations de microscopie électronique en
transmission, Lacombe et al. (1990) décrivent les mécanismes de déformation des aciers
inoxydables austénitiques de la fagon suivante :

e A trés basse température (EFE < 20 mJ/m®) : Le glissement de dislocations
partielles de type 1/6<112> crée des défauts d’empilement qui forment ensuite des
microbandes de phase . Enfin, la martensite o’ germe et croit aux dépens de la
phase ¢

e Au voisinage de la température Mds, (EFE = 20 mJ/m2) . Les dislocations sont peu
dissociées. On observe la formation de phase ¢ et/ou du micromaclage

o Au dessus de la température Mds, (EFE > 20 mJ/m2) : Le glissement des
dislocations non dissociées conduit a la formation de bandes de glissement puis de
cellules

e Pour des températures proches de Tf/2: Les phénomeénes liés a la diffusion
prennent de I'importance. Les dislocations peuvent désormais monter sous I‘effet de
la contrainte et de la diffusion des lacunes. Le réseau de dislocations peut donc se
restaurer partiellement. De plus, la précipitation se développe. On reviendra sur ces
mécanismes dans la suite du texte car la fissuration en relaxation intervient dans ce
domaine de température.

La capacité d’écrouissage des aciers inoxydables est particulierement importante a basse
température lorsque la déformation conduit a la formation de martensite. Cependant, a plus
haute température, méme lorsqu’il N’y a pas de formation de martensite, cette capacité
d’écrouissage reste relativement élevée. En effet, autour de 400°C, on observe un effet de
vieillissement dynamique car les solutés interagissent avec les dislocations (Barnby 1965). A
cet effet Cottrell (1948), s’ajoute semble-t-il un effet Suzuki: certains solutés comme le
chrome et le carbone seraient susceptibles de ségréger sur les fautes d’empilement entre
deux dislocations partielles (Fuijita et al. 1994 et Kaneko et al. 1995). Cet effet contrebalance
la baisse de 'EFE qui intervient lorsque la température augmente, et contribue donc sans
doute a limiter le glissement dévié et les cinétiques de restauration.

17
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1.1.2  Précipitation des carbures et des carbo-nitrures

1.1.2.1

18

Les aciers inoxydables austénitiques sont susceptibles de connaitre des évolutions
microstructurales en fonction des traitements thermiques. Sourmail (2001) a effectué une
revue bibliographique de ces phénoménes. En ce qui concerne notre étude, I'évolution
microstructurale importante est la précipitation des carbures et des carbo-nitrures.

Les aciers non stabilisés comme le 304 et le 316 subissent une précipitation de carbures
riches en chrome (du type M,3Cg) lors de vieillissements entre 500°C et 900°C. Comme
cette précipitation s’effectue préférentiellement aux joints de grains, elle conduit a la chute
de la teneur en chrome au voisinage des joints. Cet appauvrissement local en chrome
appelé « sensibilisation » conduit au phénoméne bien connu de corrosion intergranulaire.
Pour éviter ce probléme, les nuances stabilisées et les nuances bas carbone ont été
successivement introduites. Les nuances stabilisées contiennent des éléments qui ont une
forte affinité avec le carbone (titane pour la nuance 321 et niobium pour la nuance 347). La
précipitation de carbures de titane ou de niobium limite la précipitation des carbures de
chrome et limite donc également I'abaissement local de la teneur en chrome.

Thermodynamique de la précipitation

La limite de solubilité des carbures de chrome dans un acier de type 316 a été mesurée par
Deighton (1970) :

log [C, ppm] = 7771 - 6272/ T°K

Cette équation, tracée sur le graphique de la Figure 4, montre qu’a [I'équilibre
thermodynamique tout le carbone (0.08% au maximum) est remis en solution dés 1020°C.
La température d’hypertrempe n'aura donc pas d'influence sur la teneur en soluté,
contrairement au cas des aciers stabilisés.

Pour les aciers stabilisés, les limites de solubilit¢ sont données (en pourcentages
massiques) par Marshall (1984) :

log ([Til.[C] ) = - 6780 / T°K + 2.97
log ([Nb].[C] ) = - 9350 / T°K + 4.55

Etant donné que 'azote se substitue facilement au carbone dans les précipités TiC et NbC,
Harries (1981) rappelle qu’il faut effectuer les calculs de solubilité en prenant [C + 6/7 N] a la
place de [C]. Notons par ailleurs que I'azote ne se substitue pas au carbone des carbures du
type My3Cs, (Marshall 1984).

Pour ces aciers stabilisés, il peut exister une population de précipités primaires qui ne sont
pas remis en solution par le traitement d’hypertrempe. La Figure 5 illustre le cas des aciers
stabilisés au niobium. Le cas des aciers stabilisés au titane est tout a fait similaire. La
température de I'hypertrempe pourra donc modifier la quantité d’éléments en solution
susceptibles de précipiter lors d’'un vieilissement ultérieur. Ces nouveaux précipités,
généralement plus fins, sont appelés « secondaires ». Par ailleurs, Wadsworth et al. (1976)
insistent sur le fait qu'un faible écart a la stoechiométrie peut modifier considérablement la
quantité de carbo-nitrures primaires remis en solution a une température donnée.

Ces quelques données thermodynamiques nous permettent de comprendre le choix de la
gamme 840-900°C pour le traitement thermique de quelques heures que subissent les
aciers stabilisés afin d’éviter la corrosion intergranulaire (Sourmail 2001). Dans cette gamme
de température la limite de solubilité des carbo-nitrures est suffisamment basse pour que la
majorité du carbone soit piégé par les éléments stabilisants, et la limite de solubilité des
carbures de chrome est suffisamment élevée pour qu’ils ne précipitent pas.
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Harries (1981). Les aciers A et B sont stocechiométriques. La teneur en carbone de
l'acier B est suffisamment faible pour que tous les précipités soient dissous dés
1100°C, en revanche l'acier A conservera des carbo-nitrures primaires méme s'il est
porté a 1300°C. Les aciers C et D sont respectivement hyper- et hypo-
stoeechiométriques.
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Cinétique de la précipitation

De nombreuses études concernent les cinétiques de précipitation dans les aciers
inoxydables austénitiques car la précipitation est susceptible de modifier les propriétés
mécaniques, le mode de rupture ou la résistance a la corrosion. Nous ne présentons ici que
les tendances fondamentales. Mais nous avons placé en Annexe A, au paragraphe VIII.1.1,
des références et des données complémentaires qui permettent de mieux quantifier ces
tendances.

a) Précipitation dans les aciers non stabilisés :

La Figure 6, tirée de Weiss et Stickler (1972), montre la séquence de précipitation dans un
acier 316 L. On constate que la précipitation intragranulaire intervient environ deux décades
plus tard que la précipitation intergranulaire. Conformément a ce qu'indique cette figure pour
un acier 316, Trillo et Murr (1999) montrent que les joints de macles cohérents X3 résistent
particulierement bien a la précipitation intergranulaire dans des aciers 304. L'étude de Weiss
et Stickler (1972) montre également que la précipitation de carbures de chrome est
accélérée lorsque la teneur en carbone est augmentée ou lorsque le vieillissement est
précédé par un écrouissage réalisé a température ambiante. Ce dernier point s’explique par
le fait que d'une part les dislocations et les défauts d’empilement constituent des sites de
germination pour la précipitation intragranulaire et que d’autre part les micromarches
intergranulaires issues de l'intersection des bandes de glissement et des joints de grains
constituent des sites de germination intergranulaires (Murr et al. 1990).

Degallaix et Foct (1987) indiquent que I'effet de I'azote sur la cinétique de précipitation est
controversée. Pour les teneurs en azote usuelles (< 0.1%), l'effet semble faible en
comparaison de celui de la teneur en carbone et du pré-écrouissage.

b) Précipitation dans les aciers stabilisés :

A notre connaissance, il nexiste pas d’étude de la cinétique de précipitation des carbo-
nitrures dans les aciers stabilisés par observation directe des précipités. Cependant,
Younger et al. (1963) montrent indirectement l'effet de I'écrouissage sur la précipitation
intragranulaire des carbures de niobium secondaires dans un acier 347 en mesurant
I’évolution de la dureté en fonction du temps de vieillissement, aprés écrouissage de 1, 3 et
5%. La Figure 7 montre qu’'un pré-écrouissage renforce le durcissement par précipitation.
Chabaud-Reytier (1999) s’appuyant sur des observations en MET précise que sur un acier
stabilisé au titane, le pré-écrouissage conduit a une précipitation plus fine et plus dense de
carbures secondaires, car les dislocations servent de sites de germination. Cela explique le
fait que le durcissement par précipitation soit accentué par le pré-écrouissage.
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0.06% de carbone et 1% de niobium, hypertrempé 3 minutes a 1300°C, en fonction
de la durée de vieillissement a 650°C et du niveau de pré-écrouissage, d’apres
Younger (1963)
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1.1.3 Zones affectées par le soudage

1.1.3.1

1.1.3.2

Comme on l'a vu dans les deux paragraphes précédents, les aciers inoxydables
austénitiques sont obtenus par hypertrempe depuis des températures relativement élevées :
1100°C environ. Les zones affectées par le soudage peuvent connaitre des températures
supérieures et des temps de refroidissement non controlés. De plus, étant donné le fort
coefficient de dilatation thermique de l'austénite, il se peut que les cycles de soudage
engendrent des contraintes d’origine thermique qui conduisent a des déformations
plastiques non négligeables. Nous allons voir quelles conséquences ces traitements thermo-
mécaniques peuvent avoir sur la microstructure des zones affectées.

Recristallisation

Les aciers inoxydables austénitiques peuvent recristalliser dans la zone affectée par le
soudage. Cela entraine parfois un grossissement de grain sur une largeur d’environ 0.3 mm
le long de la zone fondue, comme on peut le voir sur la Figure 8, d’'ou le nom de « zone a
gros grains » pour désigner cette partie de la zone affectée.

Ecrouissage

Etienne et al. (1980) ont réalisé des mesures de dureté dans les zones affectées par le
soudage de téles de 50 mm d’épaisseur en acier de type 316. On peut voir sur la Figure 9
que la zone affectée (HAZ) est plus dure que le métal de base. Les microstructures de
dislocations de la Figure 10 montrent que la zone affectée est fortement déformée.
Younger et al. (1963) ont réalisé des observations par microscopie électronique en
transmission sur des lames minces prélevées dans la zone affectée d’un acier de type 347.
lIs montrent ainsi la présence d’une forte densité de dislocations et de sous-joints a 0.25 mm
de la zone fondue, signes d’une déformation plastique a relativement haute température.

200 pm

e

Figure 8 : Coupe métallographique d’une soudure en acier 321 réalisée par le procédé TIG, en

22

haut a gauche : métal fondu, en bas a droite : zone affectée sans grossissement de
grains, entre les deux : zone a gros grains, d’apres Chabaud-Reytier (1999)
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Figure 9 : Dureté au voisinage d'une soudure d'acier 316, d'apres Etienne (1980)

a) meétal de base b) zone affectée par le soudage

Figure 10 :  Microstructure de dislocations au voisinage d'une soudure d’acier 316, d'apres
Etienne (1980)
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1.1.3.3
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Remise en solution et précipitation des carbures et des carbo-nitrures

Dans les zones affectées la température peut étre suffisamment élevée pour que les carbo-
nitrures primaires des aciers stabilisés soient remis en solution. Pour les aciers non
stabilisés cette teneur reste inchangée lors du chauffage puisque tout le carbone est déja en
solution. En fonction de la vitesse de refroidissement, de la teneur en carbone et de I'état
d'écrouissage de la zone affectée, la précipitation des carbures intergranulaires peut
intervenir lors du refroidissement. Ce phénoméne conduit a la sensibilisation des zones
affectées a la corrosion intergranulaire. Examinons successivement le cas des aciers non
stabilisés et celui des aciers stabilisés.

a) Précipitation dans les aciers non stabilisés :

Kokawa et Kuwana (1992) ont étudié la précipitation au voisinage de soudures dans des
aciers 304 H et 304 L. lls montrent que la zone de précipitation intergranulaire n’est pas
adjacente a la zone fondue, mais située au-dela de la zone a gros grains. D’aprés leurs
observations, la baisse de la teneur en carbone limite la quantité de carbures
intergranulaires, et joue par conséquent sur le niveau de la déchromisation locale, mais ne
supprime pas la zone de précipitation.

Solomon (1978) a étudié I'effet d’'une déformation imposée pendant le cycle thermique de
soudage sur la précipitation intergranulaire d’aciers 304 par I'intermédiaire de I'essai Strauss
modifié. La Figure 11 montre que la sensibilisation d’'un échantillon subissant des cycles
thermiques de soudage augmente fortement si celui-ci est « bridé » pendant les périodes de
refroidissement. Le bridage signifie que les extrémités de I'échantillon sont maintenues fixes
lors du refroidissement, ce qui produit une déformation plastique de I'ordre de 2%. Cet effet
était attendu, car on a vu que I'écrouissage favorisait la précipitation.

b) Remise en solution et précipitation dans les aciers stabilisés

Folkhard (1988) rappelle qu’'une partie importante des carbo-nitrures primaires peut étre
remise en solution lors de traitements thermiques courts mais a température élevée. Si le
refroidissement est rapide, ce carbone libre ne reprécipite que partiellement, ce qui peut
entrainer une perte de I'effet stabilisateur du niobium ou du titane. En effet, Folkhard indique
que, lors d’'un vieillissement ultérieur entre 500°C et 650°C, ce sont préférentiellement des
carbures de chrome du type My3Ce qui précipiteront au niveau des joints, causant
éventuellement des problémes de corrosion intergranulaire. Comme cette sensibilisation se
produit uniquement dans les zones qui ont connu des températures suffisamment élevées (T
> 1200°C), seul un fin liseré paralléle a la zone fondue de la soudure est concerné. Ce type
de figure de corrosion est appelé pour cette raison : « corrosion en lame de couteau ».

Les carbures de chrome peuvent également précipiter pendant les cycles thermiques de
soudage, comme dans les aciers non stabilisés. Dans ce cas, la sensibilisation est effective
deés la fin du soudage, un vieillissement ultérieur dans le domaine de précipitation n’est pas
nécessaire. C'est ce qu’il semble s’étre produit dans certains réacteurs nucléaires a eau
bouillante allemands. Erve et al. (1997) rappellent que de nombreux cas de corrosion
intergranulaire sous contrainte ont été détectés au voisinage des soudures d’aciers
stabilisés au titane, aprés utilisation entre 200°C et 300°C. L'analyse statistique des défauts
montre qu’ils concernent avant tout des aciers a relativement bas rapport de stabilisation
(Ti/C entre 6 et 9), et a teneur en carbone relativement haute (0.05-0.06%). Par ailleurs, ils
ont mis en évidence dans le premier millimétre de la zone affectée une précipitation
intergranulaire de carbures de chrome, associée a une perte de la résistance a la corrosion.
La Figure 12 montre les mesures électrochimiques de sensibilité a la corrosion qu’ils ont
réalisées au voisinage d’une soudure fissurée en service.

Folkhard (1988) indique qu’on peut limiter les risques de sensibilisation des aciers stabilisés
au voisinage des soudures en diminuant la teneur en carbone en dessous de 0.04% et en
augmentant le rapport de stabilisation (Ti/C>8 et Nb/C>15).
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a) avec bridage b) sans bridage

Figure 11 :  Corrosion intergranulaire dans un acier 304 a 0.08% de carbone, aprés précipitation
intergranulaire de carbures de chrome, lors d’une série de 7 cycles de soudage
différents, d’apres Solomon (1978)
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Figure 12 :  Sensibilisation de la zone affectée d'un acier stabilisé au titane, le rapport de
réactivation correspond au rapport entre le courant mesuré a l'activation et celui
mesuré a la réactivation, d'apres Erve et al. (1997)
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Cinétique de restauration de I’écrouissage

Les zones affectées par le soudage peuvent présenter un écrouissage résiduel. Or la
fissuration en relaxation intervient lors d’'un traitement de détensionnement ou lors de la
mise en service. |l faut donc s’intéresser a I'évolution de la microstructure de dislocations
des zones affectées lorsque celles-ci sont réchauffées. Quelques études de la littérature
concernent la restauration de [I'écrouissage introduit initialement par déformation a
'ambiante. Nous en présentons I'essentiel dans ce paragraphe ; davantage de données
expérimentales sur ce sujet sont présentées en Annexe A, au paragraphe VII1.1.2.2.

Comme on la vu précédemment, un réchauffage au-dessus de 500°C des aciers
inoxydables austénitiques peut entrainer la précipitation de carbures et de carbo-nitrures. Or
ceux-ci limitent la restauration du réseau de dislocations. La Figure 13, tirée de Williams
(1980), montre qu’aprés hypertrempe a 1100°C et écrouissage a 'ambiante de 20% I’'acier
stabilisé résiste bien mieux a la restauration que l'acier non stabilisé. L’auteur explique ce
résultat par I'épinglage des dislocations par les fins carbures de niobium qui serait plus
efficace que [I'épinglage par les carbures de chrome plus grossiers. Une étude
complémentaire de Boothby et al. (1985) présente des mesures de la cinétique de
restauration de trois aciers : un acier non stabilisé de type 316 a 0.05% de carbone, et deux
aciers stabilisés au niobium a 0.02% et 0.10% de carbone. lIs confirment le fait que les
carbures de niobium secondaires retardent la restauration, mais insistent sur le réle des
carbures primaires. Seul 'acier stabilisé a haut carbone présente des carbures primaires, or
celui-ci recristallise pour une température plus faible que I'acier stabilisé a bas carbone. Les
auteurs pensent donc que les carbures primaires favorisent la recristallisation, en
augmentant le nombre de sites de germination.

La Figure 14, tirée de Chabaud-Reytier (1999) montre I'évolution de la dureté d’un acier
stabilisé au titane hypertrempé a 1200°C en fonction du vieillissement et du niveau
d’écrouissage imposé. Des examens de microscopie électronique en transmission
permettent d’interpréter les mesures de la fagon suivante. L’adoucissement de I'état écroui
40% est lié a la recristallisation rapide. En revanche, I'état écroui 15% ne recristallise pas et
conserve une dureté élevée tout au long du vieillissement du fait de la précipitation des
carbures de titane sur les dislocations. Cette précipitation conduit par ailleurs au
durcissement des états peu écrouis. On peut également remarquer que I'écrouissage
renforce le durcissement par précipitation comme dans la Figure 7 tirée de Younger (1963).
La Figure 14 permet également de se rendre compte de la forte capacité de durcissement
par écrouissage des aciers inoxydables austénitiques en comparaison du durcissement par
précipitation.
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Figure 13 :

Figure 14 :
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Evolution de la dureté Vickers apres 100 heures de vieillissement en fonction de la
température, pour un acier 316 non stabilisé a 0.04% de carbone et un acier de type
FV548 stabilisé a 0.11% de carbone et 0.92% de niobium hypertrempés a 1100°C

(C en solution 0.02% d’apreés les calculs de solubilité), d’aprées Williams (1980)
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Evolution de la dureté d’un acier 321 a 0.06% de carbone et 0.6% de titane,
hypertrempé & 1200°C, en fonction du temps de vieillissement et du niveau
d’écrouissage initial, d’apres Chabaud-Reytier (1999)
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1.1.4 Résumé du paragraphe 1.1
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Métallurgie structurale et déformation des aciers inoxydables austénitiques

les aciers inoxydables austénitiques sont des solutions solides de structure cubique
a faces centrées possédant une forte capacité d’écrouissage liée a leur faible
énergie de faute d’empilement

les aciers non stabilisés sont soumis a la précipitation de carbures de chrome entre
500°C et 900°C, le nez de la courbe Temps-Température-Transformation étant situé
vers 800°C

les aciers stabilisés peuvent contenir des carbo-nitrures primaires (non remis en
solution par le traitement d’hypertrempe) et des carbo-nitrures secondaires
(précipités lors de vieillissements ultérieurs)

une forte teneur en carbone et un pré-écrouissage favorisent la précipitation

la précipitation secondaire conduit a l'augmentation de la dureté des aciers peu ou
pas écrouis, et limite la restauration des aciers écrouis

les précipités primaires ont, au contraire, tendance a favoriser la recristallisation

les zones affectées par le soudage, partiellement recristallisées, présentent un
écrouissage résiduel et une précipitation intergranulaire de carbures de chrome qui
peut sensibiliser la zone affectée a la corrosion intercristalline

les carbo-nitrures primaires des aciers stabilisés peuvent étre remis en solution dans
les zones affectées, augmentant ainsi la quantité d’éléments disponibles pour une
éventuelle précipitation ultérieure
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1.2

1.2.1

1.2.1.1

1.2.1.2

Fissuration en relaxation des aciers inoxydables austénitiques

Dans ce paragraphe, nous rappelons I'expérience industrielle de la fissuration en relaxation
telle qu'elle est rapportée dans la littérature ouverte. Ensuite nous évoquerons les
nombreuses études de laboratoire concernant la détermination des mécanismes physiques
a l'origine de la fissuration en relaxation des aciers stabilisés. Enfin nous nous intéresserons
au cas des aciers non stabilisés, qui a été trés peu étudié.

Notre étude se limite aux aciers inoxydables austénitiques, cependant nous avons inclus en
Annexe A, au paragraphe VIII.2, quelques données concernant les aciers faiblement alliés
et les alliages base nickel. En effet, certaines analogies peuvent étre faites entre ces
différents alliages et les aciers inoxydables austénitiques.

Expérience industrielle

Identification de la fissuration en relaxation

En 1957, Curran et Rankin décrivent les premiers cas de fissuration en relaxation identifiés
sur des aciers de type 347 utilisés entre 550°C et 600°C. lls invoquent trois raisons pour la
fissuration. Premiérement, les contraintes résiduelles qui se relaxent lentement car le
matériau ne flue pas vite a ces températures d’utilisation (en comparaison des aciers
ferritiques employés a cette époque). Ensuite les concentrations de contraintes dues a la
présence de congés de faible rayon. Enfin les contraintes d’origine thermique, qui sont plus
élevées dans les aciers austénitiques que dans les aciers ferritiques, étant donné leur
coefficient de dilatation plus élevé.

La méme année, Emerson et Jackson réalisent les premiers essais de relaxation en
laboratoire sur des composants soudés en acier de type 347. lls reproduisent ainsi les
ruptures observées en service et donnent la définition de la fissuration en relaxation : il s’agit
d’une rupture intergranulaire, similaire a la rupture par fluage, qui intervient au réchauffage,
lorsque le matériau des zones affectées ne posséde pas une ductilité suffisante pour relaxer
les contraintes résiduelles liées au soudage. La rupture sera, par conséquent, d’autant plus
rapide que le niveau de contraintes initial sera élevé.

Depuis lors, cette définition n’a pas été remise en cause. En revanche, le débat scientifique
concernant les raisons de la faible ductilité des zones affectées par le soudage n’est pas
clos, et la fissuration en relaxation constitue encore un probléme industriel d’actualité.

Matériaux concernés et domaine de température

Le Tableau 2 récapitule différentes conditions de fissuration en relaxation identifiées en
service. On constate que les aciers stabilisés et les aciers non stabilisés sont concernés.
Mais si la fissuration des aciers stabilisés a été découverte dans les années cinquante, ce
n'est que trés récemment que les aciers non stabilisés comme le 316 et le 304 ont été
reconnus comme sensibles a la fissuration en relaxation. Les durées d’utilisation sont trés
variables, certaines piéces en aciers stabilisés ont parfois fissuré lors de traitements de
détensionnement, avant méme leur mise en service.

Aucun cas de fissuration en relaxation n’a été raporté pour des températures inférieures a
500°C. Il semble raisonnable d’affirmer qu'en dessous de la température de fluage
significatif (RCC-MR 1996), soit environ 450°C pour les aciers de I'étude, la fissuration en
relaxation n’intervient pas car la diffusion nécessaire au développement de
'endommagement intergranulaire est trop faible. Suite a des études de Ilaboratoire,
Van Wortel (1998) indique (Tableau 3) les domaines de température les plus dangereux
pour les quatre matériaux qu'il a testés.

Il n’est pas évident de déterminer les sensibilités relatives des différents matériaux touchés.
En effet, la vitesse de fissuration sur un composant soudé dépend non seulement de la
température et du matériau mais aussi du niveau de contraintes résiduelles, qui lui-méme
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dépend du matériau, de la géométrie et des conditions de soudage. De plus, il n’existe pas
d’essai mécanique normalisé pour mesurer la résistance d’'un matériau a la fissuration en
relaxation. Par ailleurs, il faut tenir compte de I'évolution historique de la composition des
aciers. Dhooge (1998) signale a ce propos que les nouveaux aciers de type 347 pour
l'industrie nucléaire comportent des teneurs en carbone et en niobium bien plus faibles que
les aciers des années cinquante, tout en ayant des rapports de stabilisation élevés
(Nb/C>13). Cela leur conférerait une meilleure résistance a la fissuration en relaxation.

Matériau Température en °C Durée d’utilisation Source
347 ZA 560 6-18 mois Emmerson (1957)
347 ZA 600-700 15 jours Dhooge (1998)
347 ZA <600 20 ans Dhooge (1998)
347 ZA Pendant le détensionnement Dhooge (1998)
316 H ZA 510-550 1-5 ans Coleman (1998)
316 ZA 520 11 ans Dhooge (1998)
316 ZA 560-570 non précisée Dhooge (1998)
304H ZA 550 10 ans Cabrillat (2001)
2 2 oo Dhooge (1999
321 ZA 500 3 ans Dhooge (1998)
321 EC 600-650 1 mois Dhooge (1998)
800H ZA 600 2 ans Dhooge (1998)
800H ZA 790 2 ans Dhooge (1998)

Abréviations : ZA : zones affectées par le soudage
EC : écroui a température ambiante

Tableau 2 :

Tableau 3 :

Conditions de fissuration en relaxation identifiées en service

Matériau Température en °C
321 H 525-600
304 H 525-600
800 H (30Ni, 20Cr, Al, Ti) 550-650
617 (22Cr, 11Co, 9Mo, base Ni) 550-700

Domaine de température pour lequel le risque de fissuration en relaxation est

maximal, en fonction du type de matériau, d’aprés Van Wortel (1998)
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1.21.3

Facteurs influengant la fissuration en relaxation

Epaisseur du composant

Taille

L'épaisseur des composants soudés est citée par tous les auteurs comme un facteur
aggravant le risque de fissuration en relaxation. Younger (1960) rapporte que les
composants en 347 qui ont fissuré en service étaient souvent plus épais que 19 mm.
Thomas (1984) indique que la fissuration en relaxation n’est que rarement constatée pour
des épaisseurs inférieures a 13 mm. Coleman et al. (1998) distinguent deux niveaux de
risque en fonction de I'épaisseur : faible si celle-ci est inférieure @ 15 mm et fort si celle-ci est
supérieure a 25 mm. Meitzer (1975) pense que [|'épaisseur augmente le risque de
fissuration, car le retrait lors du soudage serait lui-méme augmenté, ce qui éléverait le
niveau des contraintes résiduelles. Une autre conséquence de I'épaisseur des composants
est un niveau plus élevé de triaxialité des contraintes ce qui diminue généralement la
ductilité des matériaux, voir notamment Spindler (2001).

de grain

Van Wortel (1998) affirme qu’une taille de grain importante augmente le risque de fissuration
en relaxation. Thomas (1984) et Dhooge (1998) conseillent également de limiter la taille de
grain des aciers austénitiques a l'indice ASTM 3-4, afin de se prémunir contre la fissuration
en relaxation. Ces recommandations se fondent sur leur expérience de la fissuration en
relaxation. Les auteurs ne donnent pas d’explication physique a cet effet de taille de grains,
mais on peut sans doute établir un lien entre leur remarque et le fait que la ductilité en fluage
diminue lorsque la taille de grain augmente (voir § 1.3.2).

Dureté

Van Wortel (1995) note que la dureté semble étre un bon indicateur du risque de fissuration
en relaxation. D’aprés lui, une dureté Vickers supérieure a 200 signifie que le risque existe.
Les matériaux qui durcissent par précipitation (aciers stabilisés et alliages base nickel) sont
d’ailleurs cités par tous les auteurs comme les plus sensibles a la fissuration en relaxation.
Rappelons également que I'écrouissage des zones affectées lors du soudage peut
également engendrer une dureté supérieure a 200 HV (Figure 9).

Concentration de contraintes

Meitzer (1975) constate que les fissures de relaxation se développent le plus souvent sur
des concentrations de contraintes : raccordement entre tubes d’épaisseurs différentes par
exemple. Comme les contraintes résiduelles sont le moteur de la fissuration en relaxation, il
parait naturel que toute concentration de contraintes soit néfaste. Une forme particuliére de
concentration de contraintes est causée par la «fissuration a chaud » des aciers
inoxydables austénitiques. Ce type d’endommagement se développe pendant le soudage et
peut engendrer de petites fissures dans le métal fondu ou dans la zone affectée trés proche
de la ligne de fusion. Ces fissures ou autres défauts de soudage servent de sites
d’amorgage préférentiels pour la fissuration en relaxation. Cependant, Younger et Baker
(1960) montrent que la fissuration en relaxation peut se développer méme en I'absence de
fissuration a chaud.

Toutes ces tendances sont exprimées en termes qualitatifs. Les industriels ont pourtant
besoin de données quantitatives pour déterminer la fréquence des inspections et décider du
remplacement ou de la réparation de certains composants soudés. Coleman et al.(1998)
décrivent la stratégie adoptée par British Energy pour I'acier 316H. Cette démarche repose
sur une évaluation du risque de fissuration en fonction de la température de fonctionnement,
de I'épaisseur du composant et des traitements thermiques éventuels.
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1.2.1.4

1.2.2

1.2.2.1

32

Solutions proposées

Une solution au probléme de la fissuration en relaxation est le traitement thermique aprés
soudage, bien qu’il existe un risque de fissuration pendant le traitement lui-méme. Dans ce
cas, le traitement idéal est bien slOr I'hypertrempe vers 1050°C (Dhooge 1998 et
Coleman et al. 1998). Ce traitement conduit a la recristallisation de la zone affectée. Il efface
par conséquent I'écrouissage résiduel, et les contraintes résiduelles. Cependant, le
traitement d’hypertrempe n’est pas toujours réalisable en pratique. C’est pourquoi
Coleman et al. (1998) proposent pour le 316 un traitement de deux heures a 750°C. Il nous
faut rappeler que la phase sigma fragilisante se forme rapidement a cette température a
partir de la ferrite (Thomas et Keown 1981). Comme les aciers inoxydables austénitiques
contiennent peu de ferrite, cela n’est pas forcément critique pour la tenue des composants.
Cependant, le métal d’apport des soudures contient souvent de 5 a 10% en ferrite car cette
phase permet d’'éviter la fissuration a chaud (i.e. pendant le soudage). Un tel traitement
thermique est donc susceptible de fragiliser les jonctions soudées.

On peut aussi chercher a éviter le risque de fissuration en relaxation dés la conception des
composants. Thomas (1984) conseille d'utiliser les aciers non stabilisés qui sont moins
sensibles que les aciers stabilisés. Dhooge (1998) conseille d’imposer une taille de grain
inférieure a 100 um. |l convient également d’araser les soudures avant de pratiquer un
traitement de détensionnement, afin d’éviter les concentrations de contraintes locales dues a
la géométrie du cordon et a un éventuel défaut de soudage (Younger et Backer 1961). I
s’agit également de limiter les concentrations de contraintes liées a la géométrie globale de
la piece comme les raccordements entre tubes d’épaisseurs différentes, ou les faibles
rayons de courbure (Emmerson et Jackson 1957).

Fissuration en relaxation des aciers stabilisés

Reproduction de la fissuration en relaxation

Younger et Backer (1960) ont reproduit la fissuration en relaxation en réchauffant pendant
100 heures a 750°C un assemblage soudé en acier 347 a 0.085% de carbone et 0.87% de
niobium. La géométrie de 'assemblage est rapportée dans leur étude. Il s’agit d’'un piquage
circulaire soudé sur une plaque épaisse. Cet essai est appelé « Borland ». lls observent
ensuite la microstructure des zones fissurées, et remarquent (Figure 15.a) une précipitation
fine et intense de carbo-nitrures de niobium secondaires. Comme on I'a vu au paragraphe
1.1.3, les zones affectées par le soudage peuvent présenter un écrouissage résiduel. Suite a
ces observations, Younger et Backer (1961) ont eu I'idée de simuler les zones affectées par
un cycle thermique de soudage (Tna=1300°C) destiné a remettre en solution une partie des
précipités primaires, suivi d’'une déformation a température ambiante. lls observent ensuite
I'état de précipitation obtenu aprées vieilissement de 100 heures a 750°C. La Figure 15
montre que la fine précipitation de carbo-nitrures de niobium secondaires, observée dans la
zone affectée réelle, n’est correctement reproduite que si le vieillissement est précédé d’'une
déformation plastique. Les auteurs ajoutent qu’'une déformation de 3% est suffisante pour
produire cette fine précipitation. Youngeretal. (1963) ont également réalisé des
observations par microscopie en transmission qui montrent que la précipitation des carbo-
nitrures de niobium s’effectue sur les dislocations. Rappelons que cette précipitation induite
par écrouissage conduit a 'augmentation du niveau de dureté (Figure 7).

Irvin et al. (1960) ont étudié les relations entre I'état de précipitation et la ductilité d’aciers de
type 347 contenant au moins 0.06% de carbone. La Figure 16 montre que pour des essais
de fluage entre 550°C et 700°C, la ductilité présente un minimum (de I'ordre de 5%) lorsque
la contrainte de fluage correspond approximativement a la limite d’élasticité. Les examens
de répliques extractives réalisées sur ces éprouvettes montrent que ce minimum de ductilité
correspond a la précipitation intragranulaire de fins carbo-nitrures de niobium. D'un cété,
lorsque la contrainte est trés élevée, la précipitation n’a pas le temps de se développer sur
les dislocations. De l'autre c6té, lorsque la contrainte est inférieure a la limite d’élasticité la
précipitation est moins fine car il y a trop peu de dislocations pour favoriser leur germination
intragranulaire.
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Figure 15:  Etat de précipitation observé sur répliques apres vieillissement de 100 heures a
750°C dun acier de type 347, NbC intragranulaires et Mx3Cs intergranulaires,
d’apres Younger et Backer (1961)
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Figure 16 :  Relation entre l'allongement a rupture et la contrainte nominale lors d’essais de
fluage réalisés a différentes températures sur des aciers de type 347, hypertrempés
a 1050°C et possédant une teneur en carbone comprise entre 0.06% et 0.12% et
une teneur en niobium comprise entre 0.80% et 1.33%, 1 ton/in°=15.2 MPa,
d’apres Irvin et al. (1960)
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1.2.2.2
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Mécanismes proposés

Suite a ces constatations, les auteurs des publications mentionnées ci-dessus semblent
s’accorder pour proposer un mécanisme de fragilisation intergranulaire lié a un durcissement
intragranulaire provoqué par la précipitation induite par écrouissage lors du maintien en
température aprés soudage. L’hypothése selon laquelle le niveau de dureté est un bon
indicateur de la sensibilitt a la fissuration en relaxation conduit d’ailleurs
Haddrill et al. (1965) a proposer la Figure 17 comme diagramme de sensibilit¢ a la
fissuration en relaxation. Si les précipités n’ont pas le temps de se former, ou s’ils coalescent
trop rapidement le durcissement mesuré sera faible et les joints de grains ne seront pas trop
sollicités, la rupture sera donc ductile. En revanche, si le durcissement observé est
important, alors la fragilisation intergranulaire sera importante. La Figure 18 montre les
résultats d’essais Borland réalisés par Younger et Backer sur deux aciers 347. Le temps a
partir duquel la fissuration en relaxation est détectée diminue lorsque la température
augmente de 550°C a 750°C. Ces observations sont conformes au mécanisme proposé par
Haddrill et al. (1965) et au diagramme de la Figure 17.

Younger et al. (1963) ont également réalisé des mesures de I'évolution de la dureté d’'un
acier de type 347 lors de vieilissements anisothermes. Ces derniéres mesures sont en
accord avec le mécanisme proposé et I'expérience industrielle de fissuration lors d’'un
traitement thermique de détensionnement, puisqu'un durcissement important peut se
produire dans la zone affectée pendant le chauffage de la piéce.

Haddrill et al. (1965) notent tout de méme, que le degré de sensibilité doit également évoluer
en fonction du niveau d’écrouissage. Or plus le métal déposé lors du soudage est résistant,
plus l'écrouissage des zones affectées sera important. Younger et al. (1963) montrent
justement que selon le métal déposé, la fissuration des zones affectées d'un acier 347 était
ou n’était pas visible aprés 3 heures de vieillissement a 650°C. Dans le méme article les
auteurs ne mesurent qu’une trés faible augmentation du niveau de dureté pour ce temps de
vieillissement aprés écrouissage de 5% (Figure 7), ce qui indique que le diagramme de la
Figure 17 ne serait pas conservatif, s'il était appliqué a des zones affectées trés écrouies.

Ce mécanisme de fissuration des aciers stabilisés repose sur 'idée que 'augmentation de la
dureté due a la précipitation induite par écrouissage correspond également a une
augmentation de la résistance intragranulaire a la déformation a chaud et que cet
accroissement de résistance intragranulaire conduit & une forte sollicitation des joints de
grains et donc a une certaine fragilité intergranulaire. L'expérience montre qu’il y a bien
coincidence entre la fine précipitation induite par I'écrouissage, le durcissement a froid, et le
minimum de ductilit¢ en fluage. Cependant Chabaud-Reytier (1999) a pu montrer sur un
acier 321 hypertrempé a 1200°C puis écroui 5% ou 10%, que si un pré-vieillissement conduit
bien a 'augmentation de la dureté liée a la précipitation induite par écrouissage (Figure 14),
il diminue la résistance a la déformation a 600°C, autrement dit il augmente la vitesse de
fluage pour une contrainte donnée. L’auteur pense alors que la résistance au fluage serait
plutdt liee a la concentration des éléments en solution (titane, carbone et azote) au début de
'essai qu’a la présence de précipités.
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Figure 17 :  Domaine de fragilisation isotherme d’un acier de type 347 suivant 'hypothese que
I'élévation de dureté Vickers (DPN) est un bon indicateur du degré de fragilisation,
d’apres Haddrill et al. (1965)
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Figure 18 :  Diagramme temps-température de la fissuration des zones affectées observée sur

coupes métallographiques lors d’essais Borland réalisés sur un acier de type 347 a
0.085% de carbone et 0.87% de niobium, d’aprés Younger et Backer (1960 et 1961)
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Par ailleurs, Chabaud-Reytier et al. (2003) ont également reproduit la fissuration
intergranulaire sur ce matériau pré-écroui, en sollicitant des éprouvettes CT en relaxation. La
Figure 19 montre alors que la sensibilité de cet acier dépend fortement du niveau de pré-
écrouissage, mais pas du niveau de pré-vieillissement. Ce pré-vieillissement aurait méme
tendance a diminuer la sensibilité de cet acier a la fissuration en relaxation. Les auteurs
proposent alors un nouveau mécanisme de fragilisation intergranulaire : l'interaction forte
entre les dislocations introduites pendant le soudage et les éléments remis en solution dans
la zone affectée causerait un retard a la restauration, ce qui maintiendrait des contraintes
élevées au niveau des joints de grains. Dans ce cas, la fine précipitation de carbo-nitrures
secondaires ne serait que la preuve que le matériau a possédé a un moment donné une
forte teneur en éléments en solution, une quantité importante de dislocations et qu’il a
séjourné dans le domaine de température critique. La précipitation ne serait donc pas la
cause de la fragilisation.
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Figure 19 :  Propagation de fissure intergranulaire lors d’essais de relaxation sur éprouvettes CT
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pré-fissurées en acier de type 321, a 0.06% de carbone et 0.6% de titane,
hypertrempé a 1200°C, d’aprés Chabaud-Reytier et al. (2003)

Un troisieme mécanisme de fragilisation intergranulaire a été proposé par Ortner et Hippsley
(1992 et 1995). Dans un premier temps, ils ont mis en évidence la ségrégation
intergranulaire de soufre dans un acier 347 hypertrempé a 1300°C puis testé en fluage sur
éprouvette CT a 550°C. D’aprés eux, la température d’hypertrempe élevée permet de
remettre le soufre en solution et de le concentrer dans les joints de grains. Ensuite, ils ont
montré que cette ségrégation était intensifiée par les contraintes en pointe des micro-
fissures intergranulaires. Par analogie avec la fissuration en relaxation des aciers faiblement
alliés (Annexe A § VIIL.2.1), ils attribuent donc la fragilité intergranulaire des aciers
austénitiques a la diffusion du soufre assisté par la contrainte. llIs insistent tout de méme sur
le fait que les aciers austénitiques a forte teneur en soufre ne sont pas plus fragiles que les
autres. De plus, contrairement au cas des aciers faiblement alliés, la vitesse de fissuration
en fluage semble contrdlée par la vitesse de déformation quel que soit le mode de rupture.
Si la ségrégation du soufre au niveau des joints de grains est établie, ce n’est donc pas
forcément elle qui contrdle la fissuration en relaxation.
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1.2.3 Fissuration en relaxation des aciers non stabilisés

Les mécanismes de fissuration en relaxation des aciers non stabilisés n’ont pas encore été
étudiés de maniere trés approfondie. Cependant, certaines études sur les aciers stabilisés
incluent des mesures comparatives avec les aciers non stabilisés.

.2.3.1 Reproduction de la fissuration en relaxation

Younger et Backer (1960) ont reproduit la fissuration en relaxation lors d’essais Borland de
100 heures a 750°C réalisés sur un acier de type 304 a 0.07% de carbone. La fissuration a
été constatée pour I'assemblage réalisé avec le métal d’apport le plus résistant et donc
susceptible d’engendrer un niveau d’écrouissage important dans la zone affectée. Les
répliques extractives réalisées aprés essai montraient, dans ce cas, une fine précipitation de
carbures de chrome intragranulaires similaire a la précipitation intragranulaire supposée
néfaste dans les aciers stabilisés. Dans le cas d'un assemblage soudé avec une électrode
moins résistante, la précipitation constatée est plus grossiére, comme on le voit sur la Figure
20, et le réchauffage de la soudure n’a pas conduit a la fissuration. Un acier 316 a 0.04% de
carbone a également été testé dans ces conditions. Aucune fissure et aucune précipitation
intragranulaire n'a été observée sur ce matériau. Par ailleurs, la Figure 21 montre que,
contrairement au cas des aciers stabilisés, le vieilissement de cet acier aprés écrouissage
ne conduit pas a son durcissement. Les auteurs expliquent ce phénoméne par la
relativement faible teneur en carbone de I'acier testé.

Van Wortel (1998) a également reproduit la fissuration en relaxation dans un acier 304 a
0.06% de carbone, en conduisant un essai de relaxation sur une éprouvette entaillée
chargée en flexion. L’acier a I'état soudé ou a I'état écroui s’est révélé sensible a 575°C mais
pas a 650°C. Par ailleurs, il indique qu’un traitement de 3 heures a 875°C, aprés soudage ou
écrouissage permet a l'acier de retrouver une ductilité suffisante pour ne plus fissurer en
relaxation. De plus, il indique que ce traitement de 3 heures a 875°C est tout aussi efficace
s’il est réalisé avant I'écrouissage.

.2.3.2 Ductilité en fluage des zones affectées

Detert et al. (1981) ont réalisé des essais de fluage entre 550°C et 650°C sur 12 nuances
d’aciers inoxydables austénitiques hypertrempés entre 1000°C et 1100°C et soumis a un
cycle thermique simulant celui subi par les zones affectées par le soudage : 5 secondes a
1300°C. Les aciers non stabilisés se révelent alors plus ductiles que les aciers stabilisés.
Leur allongement a rupture est supérieur a 10%, alors que celui des aciers stabilisés est
inférieur a 5%. Par ailleurs, les aciers non stabilisés présentent toujours un effet d’entaille
positif. Cela signifie que, pour une méme contrainte nominale, le temps a rupture
d’éprouvettes entaillées est plus long que celui d’éprouvettes lisses. Les aciers stabilisés
ayant subi le traitement a 1300°C présentent, en revanche, un effet d’entaille négatif.

Christoffel (1960 et 1963) a également comparé la tenue au fluage a 593°C de soudures en
acier 347 et en acier 316 a 0.05% de carbone. Il ne retrouve absolument pas, sur le 316, le
caractére fragile qu’il avait remarqué sur le 347 testé en fluage sur éprouvette entaillée
('entaille étant située dans la zone affectée). Pour I'acier non stabilisé, la rupture observée
est toujours ductile et I'effet d’entaille est toujours positif, a I'état soudé comme a I'état re-
hypertrempé. En revanche, I'effet d’entaille était négatif pour les soudures d’aciers 347.
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Figure 20 :

Figure 21 :
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1.2.3.3

Mécanismes de fissuration

Dans les aciers non stabilisés, il n’existe pas de précipités primaires, les zones affectées
possedent donc la méme teneur en solutés que le métal de base. La précipitation induite par
écrouissage a bien été observée dans un acier 304H, mais le durcissement par précipitation
de carbures de chrome dans les aciers non stabilisés parait moins net que celui engendré
par les carbo-nitrures dans les aciers stabilisés. Le mécanisme proposé dans les années
soixante pour les aciers stabilisés n’est donc que partiellement transposable aux aciers non
stabilisés.

En revanche, le mécanisme proposé par Chabaud-Reytier et al. (2003) pour les aciers
stabilisés est transposable aux aciers non stabilisés. Ce mécanisme repose en effet sur
l'influence de la teneur en solutés sur la restauration de I'écrouissage de la zone affectée. Or
les aciers non stabilisés sont également susceptibles de posséder simultanément une forte
teneur en éléments en solution (moins élevée tout de méme que les aciers stabilisés), et une
forte densité de dislocations.

Faulkner et al. (1998) ont appliqué un modéle de ségrégation intergranulaire hors équilibre
de soufre et de phosphore dans les zones affectées par le soudage d'un acier 316H ayant
fissuré en relaxation. Ce modéle indique que, pour des tailles de grains supérieures a 50
pum, les cycles thermiques de soudage sont susceptibles d'engendrer une forte ségrégation
intergranulaire conformément aux résultats d’analyses par spectrométrie Auger. Cependant,
le lien entre la ségrégation et la fissuration en relaxation ne nous apparait pas clairement
établi. White et al. (1981) ont en effet mis en évidence la ségrégation intergranulaire de
soufre et de phosphore dans un acier 304H testé en fluage a 593°C qui n’a pas connu de
traitement thermique préalable particulier.
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1.2.4 Résumé du paragraphe 1.2
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Fissuration en relaxation des aciers inoxydables austénitiques

La fissuration en relaxation est intergranulaire. Elle intervient au voisinage des
soudures sous l'action des contraintes résiduelles lorsque la température est
suffisamment élevée (supérieure a 450°C) et que la ductilité des zones affectées est
trop faible

Le risque de fissuration en relaxation semble augmenter avec la taille de grain,
I'épaisseur des composants, la dureté, le durcissement par précipitation,
I'écrouissage de la zone affectée pendant le soudage et le niveau des contraintes
résiduelles

Une conception limitant les concentrations de contrainte au voisinage des soudures,
et lutilisation de traitements de détensionnement appropriés permettraient de
s’affranchir du risque de fissuration

Deux mécanismes principaux ont été proposés pour expliquer la fragilité
intergranulaire des zones affectées des aciers stabilisés : Le premier repose sur le
durcissement intragranulaire mesuré a température ambiante apres réchauffage. Ce
durcissement est lié a une fine et intense précipitation secondaire induite par
I'écrouissage et la remise en solution des précipités primaires lors du soudage. Le
deuxiéme mécanisme proposé repose sur l'interaction entre dislocations et solutés
qui retarderait la restauration de I'écrouissage introduit pendant le soudage, et qui
limiterait ainsi la relaxation des contraintes locales

La ségrégation intergranulaire de soufre et de phosphore, observée sur des aciers
stabilisés et non stabilisés a été également évoquée par quelques auteurs pour
expliquer la fragilité des zones affectées. Cependant, les études sur ce sujet sont
encore trop peu nombreuses et ne montrent pas clairement le lien entre ségrégation
et fissuration en relaxation

Les aciers non stabilisés sont sensibles a la fissuration en relaxation. lls semblent
moins sensibles que les aciers stabilisés bien que ftrop peu d’études les aient
concernés pour que I'on puisse véritablement conclure
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1.3.1

1.3.1.1

Fluage des aciers inoxydables austénitiques

Les essais de fluage ont 'avantage sur les essais de relaxation de mener systématiquement
a la rupture. lls permettent donc d’étudier a la fois le comportement et la rupture a des
vitesses de déformation et a des températures similaires a celles pour lesquelles on observe
la fissuration en relaxation. De plus, trés peu d’études concernent la relaxation des aciers
inoxydables austénitiques alors que le fluage de ces aciers fait 'objet de trés nombreuses
publications. Nous ferons, dans ce paragraphe, une synthése de ces études.

Comme les zones affectées par le soudage peuvent présenter un écrouissage résiduel, les
données concernant l'influence de I'écrouissage sur le fluage sont trés intéressantes pour
mieux comprendre le comportement et la rupture des zones affectées. On s’attachera donc,
aprés avoir évoqué le fluage des aciers a I'état hypertrempé, a mettre en évidence l'effet de
I'écrouissage sur le fluage.

Dans les deux premiéres parties de ce paragraphe, nous n’évoquerons que le fluage des
aciers inoxydables non stabilisés, car les matériaux de I'étude sont des aciers 316.
Quelques indications concernant le fluage des aciers stabilisés seront tout de méme
rapportées dans la troisieme partie de ce paragraphe.

A titre de comparaison, afin de mieux appréhender [I'effet d’écrouissage sur

'endommagement en fluage des aciers inoxydables austénitiques, on a placé en Annexe A,

au paragraphe VIIl.4 quelques éléments concernant les alliages a base nickel.
Comportement

Aciers testés a I’état hypertrempé

a) Cartes de déformation

Frost et Ashby (1982) ont réuni de nombreuses données expérimentales concernant tous
types de matériaux afin de tracer des cartes de déformation qui permettent d’associer au
niveau de contrainte et a la température des domaines de déformation. Ainsi, pour les aciers
316, ils proposent le diagramme de la Figure 22. On constate que pour des températures
comprises entre 400°C et 700°C, trois domaines de déformation existent en fonction de la
contrainte appliquée. Un domaine de plasticité a trés forte contrainte, un domaine de fluage-
diffusion, a trés faible contrainte, et un domaine intermédiaire de fluage-dislocations. Cette
figure met en évidence le fait que la sensibilité de la vitesse de déformation a la contrainte
augmente au passage entre fluage-diffusion et fluage-dislocations puis augmente de
nouveau au passage entre fluage-dislocations et plasticité. Remarquons qu’a la température
de 600°C, cette transition intervient pour des vitesses de l'ordre de 10'53'1, ce qui coincide
généralement a la transition entre les essais de traction et les essais de fluage. Ravindra et
al.(1976) proposent, pour les aciers 304, une carte tout a fait similaire a celle de Frost et
Ashby concernant les aciers 316.

Pour Kestenbach (1978), la transition entre plasticité et fluage correspond a un rapport
vitesse de déformation sur coefficient de diffusion’ de 10° cm™. Lorsque ce rapport est plus
élevé que ce seuil, le mécanisme de déformation principal est le glissement des dislocations
activé thermiquement. On observe alors par microscopie en transmission une répartition
relativement uniforme de dislocations, des arrangements en bandes ou en cellules suivant le
niveau de déformation atteint (voir Figure 23 a, b et c). En revanche, lorsque ce rapport est
plus faible, les mécanismes de restauration par montée des dislocations deviennent
prépondérants, et I'on peut observer la formation progressive de sous-joints (voir Figure
23d). Bien évidemment le développement des microstructures de dislocations dépend
également de I'orientation du grain vis a vis de la sollicitation mécanique. On a rappelé dans

' En prenant D = Dg exp (-Q/RT) avec Dg = 0.18 cm®s” et Q = 284 kJ/mol d’aprés Francgois et al.
(1993), on obtient & 600°C une vitesse de transition de 10® s
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le Tableau 4 les observations réalisées par d’autres auteurs. Elles sont tout a fait cohérentes
avec celles présentées par Kestenbach (1978). Seuls les résultats de Michel et al. (1973),
obtenus a partir d’essais de traction et non de fluage, different et montrent un seuil de I'ordre
de 10" cm™. Pour des essais de traction usuels, la transition s'effectue donc aux alentours
de 650°C, soit environ a T/Tgion = 0.5.

La transition entre fluage-dislocations et fluage diffusion n’intervenant que pour des vitesses
trés faibles (107"° s a 600°C) nous n’aborderons pas ce sujet dans le cadre de I'étude. On
pourra d’ailleurs noter que trés peu de données expérimentales sont disponibles dans ce
domaine.
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c) uniforme (¢ /D =1.10"en cm?) d) sous-joints (¢ /D =4.10°en cm?)

Figure 23 :  Quatre types de microstructures de dislocations obtenues apres fluage d’aciers 316,
d’aprés Mathew et al. (1997) pour a) et d’apres Kestenbach et al. (1978) pour b), c)

etd)
Température | € / D en Microstructure de Précipités Distance entre s
o . . . . PN Référence
en °C cm2 dislocations intragranulaires | précipités en nm
550 8.10° cellules non
550 1.10° uniforme oui ~ 500 Mathew f
550 1.10° uniforme oui ~ 300 ainew &
5 — . . al. (1997)

600 1.10 sous-joints ou uniforme oui ~ 200
650 2.10 sous-joints oui ~ 500
593 3.10° uniforme oui ~ 200
650 1107 uniforme oui = 400 Cehtal\'/'lirt‘gf?r
704 7.10° sous-joints ouli ~ 2000 (1973)
732 3.10° sous-joints oui > 3000
600 8.10° bandes ou uniforme oui ~ 200 )
600 2.10° sous-joints oui ~ 300 H?‘;k'lgret
700 3.10° sous-joints oui ~ 600 (19%7)
700 7.107 sous-joints oui ~ 1000
593 3.10™ cellules non Michel et al.
704 410" sous-joints non (1973)

Tableau 4 : Bilan des examens de microscopie électronique en transmission réalisés apres
traction (Michel et al. 1973) ou fluage (toutes les autres références) sur des aciers
316
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b) Mécanismes de fluage-dislocations

Aplin et D’Angelo (1990) ont réalisé une revue des études concernant les mécanismes de
fluage-dislocations des aciers 316. Pour synthétiser les résultats, ils proposent la Figure 24
que I'on peut expliquer ainsi :

e En-dessous de 550°C, la cinétique de précipitation des carbures intragranulaires est
suffisamment lente pour qu’on puisse négliger leur role dans le controle de la vitesse
de fluage. Les éléments en solution ne diffusent pas trés rapidement, mais ils
peuvent ségréger sur les dislocations, on parle alors de blocage des dislocations par
les solutés.

e Au-dessus de 700°C, les précipités intragranulaires coalescent rapidement ou bien
n'apparaissent pas du tout. lls ne peuvent donc pas étre considérés comme des
obstacles au mouvement des dislocations. De plus, la diffusion des solutés est
rapide. Seule I'évolution de la structure de dislocations peut donc contréler le fluage.

e Entre ces deux températures les précipités apparaissent en cours d’essai, et
peuvent donc freiner les dislocations. Le domaine de fluage contrdlé par les
précipités est cependant limité aux contraintes supérieures a 150 MPa (ce qui
correspond approximativement a la limite d’élasticité). Pour des contraintes
inférieures, le fluage serait contrélé par le trainage des éléments en solution
associés en paires Cr-C, Mo-C, ou Mo-N.

En effet, dans ce dernier domaine de température, la situation est complexe. D’une part, la
répartition des précipités dépend de la structure de dislocations sur laquelle ils germent (voir
§ 1.11.2.2), qui elle méme dépend de la contrainte appliquée et de la température. Or la
résistance que peuvent opposer les précipités au mouvement des dislocations dépend
fortement de la distance moyenne entre précipités (Orowan 1948). Ainsi pour des
contraintes inférieures a la limite d’élasticité du matériau, il y aurait trop peu de dislocations
pour que la précipitation intragranulaire soit suffisamment fine et intense et puisse constituer
un obstacle efficace au mouvement des dislocations. D’autre part, la répartition des
précipités et des dislocations est également susceptible d’évoluer en cours d’essai sous
I'effet de la restauration et de la diffusion des éléments carburigénes (carbone, azote,
chrome et molybdéne). Du fait de la précipitation, la teneur des éléments en solution diminue
en cours d’essai et il s’ensuit une perte de durcissement.

Pour les lecteurs désireux d’approfondir I'étude des mécanismes de fluage, nous avons
reporté en Annexe A, au paragraphe VIII.3, une présentation plus détaillée de quelques
études concernant l'effet de solution solide, celui des précipités et de la densité de
dislocations sur le fluage des aciers inoxydables austénitiques non stabilisés.
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Figure 24 :  Carte de mécanismes de fluage pour les aciers 316, d’apres Aplin et D’Angelo

44

(1990)



| Bibliographie

1.3.1.2 Aciers testés a I’état écroui

Dans un premier temps nous décrirons I'effet de I'écrouissage sur la tenue au fluage. Nous
verrons dans un deuxiéme temps comment les évolutions microstructurales nous permettent
d’expliquer les résultats observés.

a) Résistance au fluage

Gold et al.(1975) présentent des résultats obtenus sur un acier de type 304 écroui, testé en
fluage sur éprouvettes lisses (Figure 25). lls mettent en évidence l'existence de deux
domaines. Pour des températures d’essai, des niveaux d’écrouissage et des durées d’essais
suffisamment faibles, I'effet d’écrouissage sur la résistance au fluage est positif. En
revanche, pour des températures, des taux d’écrouissage ou des durées plus élevées,
I'écrouissage devient néfaste a la tenue au fluage. lls montrent notamment, que pour une
température d’essai donnée, le temps de transition entre les deux domaines diminue lorsque
le taux d’écrouissage augmente (Tableau 5). Moen et Smith (1975), qui ont rassemblé des
résultats d’essais de fluage sur tubes en acier de type 304 présentent des résultats
similaires.

Bernard et al. (1981) constatent un début d’inflexion pour un acier 304 L écroui de 20% et
testé 3000h a 722°C. Pour les autres aciers 304 et 316 écrouis au maximum de 20% qu'ils
ont testés a 622°C et 722°C, ils observent systématiquement une augmentation de la
résistance au fluage avec le niveau d’écrouissage. Samuel et al. (1996) ont réalisé des
essais de fluage sur un acier 316L(N) a 675°C. lls constatent que, pour une charge donnée,
le temps a rupture augmente avec le niveau d’écrouissage, alors que la vitesse de fluage
diminue. Le mode de pré-écrouissage a I'ambiante (traction ou martelage) ne semble pas
jouer un réle prépondérant, comme on peut le voir sur la Figure 26. Leurs essais ne durent
pas plus de 3000 heures, et ils ne constatent pas d’inflexion. Dyson et Loveday (1980)
observent eux aussi une diminution de la vitesse de fluage par écrouissage sur un acier 316
testé a 600°C : pour une contrainte de 240 MPa, la vitesse de fluage de I'état écroui de 25%
est inférieure a celle de l'état hypertrempé de plus de deux ordres de grandeur.
Wilshire et Willis (2001) ont observé le méme type d'effet sur un acier 316 H testé a 575°C :
pour une contrainte de 360 MPa, la vitesse de fluage de I'état écroui de 20% est dix fois plus
faible que celle de I'état hypertrempé, et le temps a rupture est trois fois plus long.

L’'étude qu’ont réalisée Etienne et al. (1980) a montré que les zones affectées pouvaient
présenter un écrouissage résiduel (voir Figure 9 et Figure 10 du paragraphe 1.1.3.2). Ces
auteurs ont aussi réalisé des essais de fluage sur des éprouvettes prélevées dans les zones
affectées parallélement a la direction de soudage. La Figure 27 montre que les zones
affectées résistent mieux au fluage que le métal de base (hypertrempé).

Henry et al. (1974) ont étudié I'effet d’'un laminage de 30% réalisé entre 800°C et 850°C sur
le fluage a 700°C d’'un acier 316. Pour une méme contrainte, le laminage augmente la durée
de vie d’un facteur 5 environ par rapport a I'état hypertrempé. L’écrouissage a chaud semble
donc produire un effet similaire a I'écrouissage a froid.

Les données expérimentales recueillies par les auteurs cités dans le présent paragraphe se
recoupent. Elles montrent notamment que dans le premier domaine (taux d’écrouissage,
températures et durées d’essai relativement faibles), le gain lié a I'écrouissage en termes de
durée de vie ou de vitesse de fluage peut étre trés significatif.
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c) Effet de 28.5% de pré-écrouissage sur la durée de vie en fluage

Figure 25 :  Effet de du pré-écrouissage sur la durée de vie en fluage d’un acier de type 304,
d’apres Gold et al.(1975)
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Te':;,';z;a;;"e Pré-écrouissage de 4% Pré-écrouissage de 13.4% | Pré-écrouissage de 28.5%
650°C > 10000 h > 10000 h ~ 3000 h
732°C > 10000 h ~2500h <500 h
815°C > 5000 h ~1000 h <200 h

Tableau 5: Temps correspondant a l'inflexion de la courbe contrainte-temps a rupture en fluage

Figure 26 :

Figure 27 :

pour des aciers 304 pré-écrouis en fonction du niveau d’écrouissage et de la
température d’essai, d’apres Gold et al. (1975)
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b) Microstructure

Gold et al. (1975) ont examiné en microscopie optique la microstructure des éprouvettes en
acier de type 304 qu’ils ont testées en fluage. lls constatent que pour des températures, des
durées et des niveaux d'écrouissage suffisamment faibles, la seule modification
microstructurale observée est la précipitation de carbures Mx3Cqs sur les bandes de
glissement. Pour des températures, des durées et des niveaux d’écrouissage supérieurs, ils
observent la recristallisation du matériau au cours de I'essai de fluage. Le Tableau 6 indique
le degré de recristallisation en fonction du niveau de pré-écrouissage et de la température
d'essai pour des durées comprises entre 3000 et 5000 heures. On constate que la
recristallisation est d’autant plus rapide que le niveau d’écrouissage et la température sont
élevés. En comparant le Tableau 6 et le Tableau 5, on se rend compte que l'inflexion de la
courbe contrainte-temps a rupture correspond a la recristallisation.

La recristallisation en cours d’essai de fluage dépend également de la présence de carbures
primaires, comme pour la recristallisation par vieillissement statique (voir § 1.1.3.4). Fujiwara
et al. (1994) ont observé cet effet sur des aciers 316 pré-écrouis testés a 700°C. lls ont
mesuré la limite de solubilité des carbures de chrome de ces aciers contenant 30 ppm de
bore en fonction de la température. A 1000°C, cette limite vaut en poids 0.045%, alors qu’a
1060°C elle dépasse 0.07%. Les aciers testés contiennent au maximum 0.07% de carbone.
Par conséquent, lorsqu’ils sont hypertrempés a 1060°C, ils ne contiennent pas de carbure
primaire. En revanche, lorsqu’ils sont hypertrempés a 1000°C, les aciers de teneur en
carbone supérieure a 0.045% contiennent des carbures primaires. On peut constater sur la
Figure 28 que ces carbures primaires font chuter la tenue au fluage. Les examens en
microscopie électronique en transmission confirment que la recristallisation est en cours
dans ces aciers contenant des carbures primaires alors qu’elle n’a pas débuté dans les
autres aciers.

Ces études montrent donc sans équivoque que la recristallisation en cours d’essai de fluage
est a l'origine de l'inflexion de la courbe contrainte-temps a rupture.

Ter:,;:;rsaatiure Pré-écrouissage de 4% Pré-écrouissage de 13.4% | Pré-écrouissage de 28.5%
649°C Pas de recristallisation Pas de recristallisation Début de recristallisation
732°C Pas de recristallisation Début de recristallisation Recristallisation en cours
815°C Pas de recristallisation Recristallisation en cours Recristallisation terminée

Tableau 6 : Degré de recristallisation en fonction du niveau de pré-écrouissage et de la
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température d’essai de fluage sur acier 304 pré-écrouis, pour des durées comprises
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Figure 28 :  Contrainte pour une rupture en fluage de 1000 heures a 700°C pour des aciers 316
pré-écrouis de 25% et contenant 30ppm de bore, en fonction de la teneur en
carbone et de la température d’hypertrempe, d’aprés Fujiwara et al. (1994)

Pour les taux d’écrouissage et les températures qui ne conduisent pas a la recristallisation,
les auteurs cités ci-dessus observent un renforcement de la tenue au fluage par effet
d’écrouissage (voir § 1.3.1.2). Ajaja et Ardell (1977) ont examiné par microscopie
électronique en transmission la microstructure aprés fluage jusqu’au stade secondaire d’'un
acier 304 pré-écroui. lls ont ainsi mesuré la densité de dislocations pour différents niveaux
d’écrouissage et deux températures de fluage : 677°C et 760°C. On peut voir sur la Figure
29 que la vitesse de fluage stationnaire diminue au fur et & mesure que la densité de
dislocations augmente du fait de I'’écrouissage. D’aprés eux, la densité de dislocations est le
parametre essentiel contrélant la vitesse de fluage. Cette interprétation est tout a fait
cohérente avec celle de Morris (1978) concernant les états hypertrempés (voir Annexe A §
VIII.3.3). La vitesse de fluage résultant de la compétition entre écrouissage et restauration,
'augmentation de la densité de dislocations par pré-écrouissage diminue la vitesse de
fluage.

La réalité est cependant plus complexe, car des carbures de chrome intragranulaires
apparaissent souvent en cours d’essai de fluage. Comme on I'a vu au paragraphe 1.1.2.2 et
1.1.3.4 I'écrouissage influence les cinétiques de précipitation des carbures, qui interagissent
en retour sur la cinétique de restauration du réseau de dislocations. Aprés fluage a 600°C,
Etienne et al. (1980) observent la précipitation des carbures M»Cq sur les dislocations
générées dans les zones affectées lors du soudage (Figure 30). Les auteurs pensent que la
bonne tenue au fluage des zones affectées est due a la stabilisation du réseau de
dislocations initial par les carbures. Comme on peut le voir sur la Figure 31, Henry et al.
(1974) ont également observé une forte précipitation de carbures M»3Cs sur la structure de
dislocations mise en place par un laminage a chaud de 30%. lls pensent que ce sont ces
carbures qui « bloquent la déformation » et augmentent ainsi la durée de vie en fluage a
650°C. L’étude de Bernard et al. (1981) ne comporte pas d’examen de la microstructure des
aciers testés. Néanmoins, les auteurs attribuent I'effet positif de I'écrouissage sur la tenue au
fluage aux carbures intragranulaires qui seraient plus fins et plus nombreux dans le matériau
pré-écroui que dans le matériau hypertrempé du fait de la précipitation induite par
écrouissage. Cependant comme on I'a vu dans le cas des aciers testés a I'état hypertrempé,
s’il y a bien interaction entre le réseau de dislocations et les précipités, il est trés peu
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probable que le mécanisme contrélant la vitesse de fluage soit véritablement le
franchissement des précipités par les dislocations. En particulier, on peut remarquer que
I'effet d’écrouissage sur le fluage dépend peu de la teneur en carbone et de la température
d’essai, alors que la précipitation en dépend fortement.

Pour résumer, lorsque la recristallisation n’intervient pas au cours des essais de fluage, deux
mécanismes expliquent I'effet bénéfique du pré-écrouissage sur le fluage :

e L’augmentation initiale de la densité de dislocations augmente le nombre
d’interactions dislocations-dislocations ce qui limite la vitesse de fluage

e La précipitation induite par écrouissage limite la restauration du réseau de
dislocations introduit initialement et limite donc la vitesse de fluage
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Figure 29 :  Vitesse de fluage stationnaire lors du fluage d’un acier 304 a 0.056% de carbone en
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fonction du taux de pré-écrouissage a température ambiante, et de la densité de
dislocations mesurée aprés interruption de l'essai lors du stade secondaire, d’apres
Ajaja et Ardell (1977)
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a) métal de base b) zone affectée

Figure 30 :  Microstructure de carbures M,3Cg et de dislocations aprés 10.000 heures de fluage a
600°C sous 159 MPa, d’apres Etienne et al. (1980)

Figure 31 :  Microstructure de dislocations d’un acier 316 a 0.05% de carbone laminé de 30%
vers 850°C, a) a I'état laminé, b) apres 500 heures de fluage a 650°C sous 200
MPa, d’apres Henry et al. (1974)
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1.3.2

1.3.2.1

Endommagement et rupture

Aciers testés a I’état hypertrempé

a) Mécanismes de rupture

52

A température ambiante la rupture en traction d’éprouvettes est ductile et s’amorce sur les
inclusions contenues dans le matériau. Vers 600°C, la rupture en traction est souvent
similaire a la rupture a température ambiante. Cependant les allongements répartis sont plus
faibles car la capacité d’écrouissage est également plus faible. Lors d’essais de fluage
rapides (moins d’'un jour), on ne constate pas de différence avec les essais de traction.
Cependant, pour des essais plus longs, intervient la rupture intergranulaire qui fait chuter la
ductilité. Pour des températures trés élevées, la recristallisation intervient pendant I'essai de
traction ou de fluage et la rupture redevient complétement ductile. Fields et al. (1980)
proposent la Figure 32 pour délimiter ces différents domaines de rupture des aciers de type
316.

Le domaine correspondant a la fissuration en relaxation est bien sir celui de la rupture
intergranulaire. Pour une revue des mécanismes d’endommagement a haute température le
lecteur pourra se reporter a I'article de Kassner et Hayes (2003) ainsi qu’aux livres de Riedel
(1987) et de Francois et al. (1993). Citons quelques points qui nous paraissent essentiels :

e La rupture intergranulaire est engendrée par la germination, la croissance et la
coalescence de cavités intergranulaires

e Les cavités intergranulaires se développent sous laction de la diffusion
intergranulaire dirigée par les gradients de la contrainte normale au joint. Elles se
développent donc préférentiellement sur les facettes intergranulaires
perpendiculaires a la plus grande contrainte principale.

e Au cours dessais de fluage, le nombre de cavités intergranulaires augmente
linéairement avec la déformation avec une pente d’autant plus forte que le rapport
o)/oeq est élevé, o et 5.4 étant respectivement la plus grande contrainte principale et
la contrainte de Von Misés. (Needham et Gladman 1980 et Dyson et McLean 1977)

e La germination des cavités requiert une contrainte locale élevée et/ou une faible
énergie de surface. Les cavités apparaissent donc autour des particules
intergranulaires ainsi qu’aux points triples (Chen et Argon 1981)

e Le mécanisme de croissance des cavités intergranulaires dépend d’'une compétition
entre diffusion et déformation: A vitesse de déformation élevée, la croissance
s’effectue principalement par déformation viscoplastique et est contrélée en partie
par la pression hydrostatique. A faible vitesse de déformation, la croissance
s‘effectue principalement par diffusion intergranulaire et est contrélée en partie par
la plus grande contrainte principale

Dans le domaine de rupture intergranulaire, les aciers de type 316 obéissent relativement
bien a la loi de Monkman-Grant (Garofalo 1961). Cette loi indique que le produit de la
vitesse de déformation secondaire et du temps a rupture est indépendant de la contrainte
nominale. La durée de vie en fluage est donc avant tout contrélée par la résistance du
matériau a la déformation.

Goods et Nieh (1983), montrent que les alliages d’argent suivent également cette loi. De
plus, ils ont réussi dans ces alliages a court-circuiter la germination des cavités
intergranulaires de fluage en implantant des bulles de vapeur d’eau au niveau des joints. lls
montrent alors, dans ces conditions, que la croissance des cavités et le temps a rupture
suivent une loi de type diffusion superficielle en c°, alors que la vitesse de déformation suit
une loi en ¢°. Le fait qu’un alliage suive la loi de Monkman-Grant dans le domaine de rupture
intergranulaire serait donc le signe que la germination des cavités intergranulaire, contrélée
par la déformation, s’effectue continlment durant I'essai. La modélisation numérique de la
germination et de la croissance des cavités intergranulaires proposée par Davanas et
Solomon (1990) rend bien compte de ce phénomeéne. Les mesures réalisées par Needham
et Gladman (1980) et les observations de Chen et Argon (1981) concernant les aciers
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inoxydables austénitiques sont également cohérentes avec ce mécanisme de germination
continue contrdlé par la déformation.

Dyson (1976) a proposé une autre explication micro-mécanique a la loi de Monkman-Grant.
Connu sous le nom de « constrained cavity growth », on peut résumer ce modéle de la
facon suivante : La germination des cavités ne s’effectuant pas simultanément sur toutes les
facettes intergranulaires (Chen et Argon 1981), la charge supportée par une facette
endommagée se reporte sur les facettes voisines non endommagées. La croissance par
diffusion des cavités sur la facette endommagée serait donc contrlée par la déformation
visco-plastique des grains voisins, ce qui conduirait a des lois de rupture voisines de celle de
Monkman-Grant.

Riedel (1987) montre que ces deux théories : germination continue et « constrained cavity
growth » peuvent étre combinées avec succés pour parvenir a un meilleur accord entre
mesures et modélisations.
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Figure 32 :  Carte de rupture pour des aciers 316, d’aprés Fields et al. (1980)
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b) Ductilité
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La taille de grain influence la ductilité. A 625°C Morris (1978) montre que celle-ci augmente
de 50% a 70% lorsque la taille de grain augmente de 8 ym a 25 ym, puis qu’elle diminue
jusqu’a 40% lorsque la taille de grain augmente de 25 ym a 400 ym. L’auteur pense que
pour de faibles tailles de grains, la rupture est contrblée par la localisation de la déformation
entre les microfissures intergranulaires, alors que pour des tailles de grains supérieures la
rupture de I'éprouvette est contrélée par le facteur d'intensité de contrainte lié a la plus
grande fissure intergranulaire. La Figure 33 suggére que les points triples agissent comme
des obstacles a la propagation de fissures intergranulaires. Plus la taille de grains est
élevée, moins il y a d’obstacles a franchir pour atteindre une longueur de fissure donnée et
donc plus la ductilité est faible — dans ce domaine de rupture.

La triaxialitt des contraintes diminue également la ductilité, car I'endommagement
intergranulaire est en partie contrélé par la plus grande contrainte principale et la pression
hydrostatique (Spindler 2001).

Dans le domaine de rupture intergranulaire, Morris et Harries (1978) montrent sur la Figure
34 que la ductilité diminue nettement avec la température, alors qu’elle varie peu avec le
temps a rupture, excepté a 700°C. En effet, a cette température, la précipitation des phases
intermétalliques o et x intervient en cours d’'essai et fragilise les joints de grains. C’est
également aux variations de la distribution de particules intergranulaires que les auteurs
attribuent les variations de la ductilit¢ en fonction de la température. Les particules
intergranulaires permettent en effet de limiter le glissement intergranulaire et par conséquent
de limiter les concentrations de contraintes aux points triples, mais elles servent également
de sites de concentration de contrainte et donc de germination de 'endommagement.

La composition chimique semble pouvoir influencer la ductilité des aciers 316. En se basant
sur une analyse statistique, Marshall (1980) propose la formule suivante pour la ductilité
aprés 10 000 heures de fluage a 600°C : egr en % = 51 + 5480(%B) — 380(%C). Fields et al.
(1980) proposent également une carte de rupture pour un acier enrichi en bore ou I'on voit
que le domaine de rupture intergranulaire est déplacé vers les temps longs. L’effet du bore
et du carbone sur la ductilité est sans doute lié a I'effet de ces éléments sur la composition
chimique et la structure des carbures intergranulaires (Marshall 1980).

Un pré-vieilissement semble améliorer la ductilité en fluage des aciers inoxydables
austénitiques. He et al. (1998) I'ont constaté sur un acier 304, et Garofalo et al. (1961) I'ont
constaté sur un acier 316 (Figure 35). Cependant ces deux études interprétent de fagons
opposées cet effet. D’aprés He et al. le vieillissement permet une précipitation de carbures
continue le long des joints ce qui limiterait le glissement intergranulaire et améliorerait ainsi
la ductilité. En revanche, Garofalo et al. observent que le pré-vieillissement permet de
passer d’'une précipitation intergranulaire continue a une précipitation discontinue. D’aprés
leur observations, celle-ci permettrait une meilleure migration des joints de grains en cours
d'essai et une relaxation des contraintes locales plus aisée, ce qui limiterait
'endommagement.

En conclusion, on retiendra que malgré la transition de mécanisme de rupture de
transgranulaire a intergranulaire, les aciers inoxydables austénitiques non stabilisés comme
le 316 montrent dans la gamme 500°C-650°C une ductilit¢ d’autant plus élevée que la
température est élevée et qui reste dans tous les cas supérieure a 10% sur éprouvettes
lisses.
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Figure 33 :

Figure 34 :

Figure 35 :
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1.3.2.2

Aciers testés a I’état écroui

a) Résultats expérimentaux

Moen et Smith (1975) ont rassemblé de nombreux résultats d’essais de fluage sur tubes en
acier de type 316 a I'état hypertrempé et a I'état écroui. Le Tableau 7, tiré de leur étude,
montre que le pré-écrouissage réduit considérablement la déformation a rupture en fluage.
On peut remarquer, par ailleurs, que la ductilité est plus faible a 538°C qu’a 650°C ou
760°C.

L’étude de Gold et al. (1975) sur un acier de type 304 confirme ces résultats. Comme on
peut le voir sur la Figure 36, I'écrouissage diminue nettement la déformation a rupture en
fluage, et ce d’autant plus que la température est faible. De plus, la chute est d’autant plus
importante que le niveau d’écrouissage est élevé pour les températures faibles, alors que la
tendance s’inverse pour les températures élevées du fait de la recristallisation. En effet,
lorsque le niveau d’écrouissage et la température d’essai sont suffisamment élevés, la
recristallisation intervient en cours d’essai, et la ductilité qui avait été réduite par
I'écrouissage est restaurée. On peut s’en rendre compte sur la Figure 37. A la température
de 816°C l'acier le plus écroui (28.5%) recristallise rapidement, et I'on constate qu'il posséde
une ductilité équivalente a celle du matériau hypertrempé. Par contre, I'acier écroui de 4%
ne recristallise pas du tout, et posséde une ductilité réduite. Enfin, I'acier écroui de 13.4% ne
recristallise qu’au cours de I'essai le plus long (vitesse de fluage la plus faible), et cet essai
montre justement la ductilité la plus élevée.

La Figure 38, tirée de Bernard et al. (1981), montre la variation du produit de Monkman-
Grant en fonction du niveau d’écrouissage pour des aciers non stabilisés testés en fluage a
722°C. Ce produit, qui est une mesure de la ductilité, diminue tout d’abord franchement
lorsque I'écrouissage augmente puis semble se stabiliser pour des niveaux d’écrouissage
compris entre 10 et 20%. Les comportements des trois nuances d’acier sont similaires. Les
résultats de Willis et al. (1999) concernant le fluage d'un acier 316H a 575°C sont présentés
sur la Figure 39. lls indiquent également que l'effet d’écrouissage sature vers 20%.
Samuel et al. (1996) ont étudié I'effet de I'écrouissage sur la ductilité en fluage a 675°C d’un
acier 316L(N). La Figure 40 montre qu’un écrouissage de 10% n’affecte pas cette ductilité,
alors qu’un écrouissage de 20% ou de 30% la réduit nettement. En comparant les résultats
des trois études citées dans le présent paragraphe, on observe de nouveau que la ductilité
augmente avec la température.

Hypertrempé Ecroui 10-15% Ecroui 20%
min max min max min max
538°C 10% 20% 0.3% 2% 0.1% 2%
649°C 10% 20% 2% 10% 2% 8%
760°C 8% 20% 5% 10% 5% 10%
Tableau 7 :  Ductilité a rupture lors d’essais de fluage biaxiaux sur tubes en acier de type 316, en
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fonction de la température et de I'état d’écrouissage, d’apres Moen et Smith (1975)
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Figure 40 :  Allongement a rupture d’éprouvettes en acier 316L(N) testées en fluage a 675°C
apres écrouissage réalisé en traction, d’apres Samuel et al. (1996)

Sadananda et Shahinian (1979) ont étudié I'effet d’'un écrouissage préalable de 20% sur la
fissuration en fluage sur éprouvette CT d’aciers 316 et 304. La Figure 41 montre que l'effet
d’environnement est faible a 593°C. On constate de plus, que pour une méme valeur du
facteur d’intensité des contraintes K, les vitesses de propagation sont dix fois plus élevées
pour les états écrouis que pour les états hypertrempés. On a vu pourtant que pour des
températures relativement faibles (ici 593°C) et des temps relativement courts (ici inférieurs
a 200 heures), l'effet de I'écrouissage sur la tenue au fluage est fortement positif. Les
auteurs insistent sur le fait qu’il N’y a pas la de contradiction, car les matériaux possédant
une bonne résistance au fluage, ne montrent pas forcément une bonne tenue a la fissuration
en fluage, notamment lorsqu’ils sont relativement fragiles.

Comme le pré-écrouissage des aciers non stabilisés réduit considérablement leur ductilité
en fluage, on peut se demander si le mode de rupture des éprouvettes a I'état hypertrempé
est identique a celui des éprouvettes a I'état écroui.

Sur l'acier 314 testé a 900°C sous 39 MPa, Guttmann et Timm (1981) observent que
'endommagement est intergranulaire, qu’il s’initie aux points triples et autour des particules
intergranulaires pour I'état hypertrempé comme pour I'état écroui. lls montrent cependant
(Figure 42) que la densité de micro-fissures au moment de la rupture est bien plus élevée
pour | ‘état écroui que pour I'état hypertrempé. Le cas de l'acier 304 testé a 722°C par
Bernard et al. (1981) semble étre similaire (Figure 43). En revanche, l'acier 316 testé par
Dyson et Loveday (1980) a 600°C montre un changement de mode de rupture avec le pré-
écrouissage : 'endommagement de I'état hypertrempé est transgranulaire ductile, alors que
'endommagement de I'état écroui est intergranulaire et résulte de la coalescence de micro-
cavités. Remarquons que, pour ces essais, la vitesse de fluage stationnaire était de I'ordre
de 10°s™ pour I'état hypertrempé et seulement de 108 s pour I'état écroui, ce qui peut
également influencer le mode de rupture. Samuel et al. (1996) obtiennent, sur les
éprouvettes d’acier 316L(N) qu’ils ont testées en fluage a 675°C, des faciés de rupture
transgranulaires ductiles a cupules aussi bien pour I'état hypertrempé que pour I'état écroui,
mais ils n‘ont pas observé I'endommagement sur des coupes polies. Les éprouvettes
testées par Gold et al. (1975) ont toutes rompu de fagon intergranulaire, quel que soit leur
niveau d’écrouissage et la température d’essai. En ce qui concerne la fissuration en fluage,
Sadananda et Shahinian (1979) obtiennent également une rupture intergranulaire dans tous
les cas.

La réduction de ductilité liée a I'écrouissage ne semble donc pas systématiquement
associée a un mode de rupture particulier. Des études plus poussées seraient néanmoins
nécessaires a une meilleure détermination de I'effet d’écrouissage sur le mode de rupture.
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Figure 42 :  Coupe longitudinale polie d’éprouvettes lisses d’acier 314 (24Cr, 20Ni, 0.15N,
0.08C) testées en fluage a 900°C, a) état pré-écroui de 7%, ductilité a rupture de
7%, b) état hypertrempé, ductilité a rupture de 50%, d’apres Guttmann et
Timm (1981)
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Figure 43 :  Coupe longitudinale polie d’éprouvettes lisses d’acier 304 testées en fluage a 722°C,
en haut: état pré-écroui de 15%, en bas: état hypertrempé, d’apres
Bernard et al. (1981)
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b) Interprétations
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Wilshire et Willis (2001), qui ont étudié un acier 316 H a 575°C, pensent qu'on peut
comprendre la fragilisation par écrouissage en décomposant la déformation en une
contribution intragranulaire et une contribution intergranulaire. Pour une contrainte donnée,
la vitesse de déformation intragranulaire baisse fortement par pré-écrouissage grace a
'augmentation de la densité de dislocations, mais d’aprés eux, la vitesse de déformation
intergranulaire est peu affectée car la restauration de I'écrouissage est rapide le long des
joints de grains. Comme la déformation intergranulaire contréle la rupture, la ductilité
macroscopique doit baisser lorsque le niveau d’écrouissage augmente.

Dyson et Loveday (1980) rappellent que pour les aciers inoxydables hypertrempés, la
ductilité a rupture est susceptible de diminuer avec la vitesse de déformation (voir par
exemple Spindler 2001). Comme, pour une contrainte donnée, le pré-écrouissage diminue la
vitesse de déformation, on peut s’attendre a une baisse de la ductilité par pré-écrouissage. Il
faudrait donc comparer la ductilité des états hypertrempés et celle des états écrouis pour
une méme vitesse de déformation, pour savoir s’il y a un effet véritablement lié a
I'écrouissage. Les résultats de leur étude sont trop peu nombreux pour leur permettre de
conclure, mais a la lumiére des résultats de Gold et al.(1975) sur un acier 304, il semble bien
qu'a méme vitesse de déformation I'état écroui soit plus fragile que I'état hypertrempé
(Figure 37).

Guttmann et Timm (1981) ont étudié I'effet d’'un écrouissage de 7% sur la rupture en fluage
a 900°C d’un acier 314 (24Cr-20Ni-0.15N-0.08C). Etant donnée cette température d’essai
élevée, ils constatent en microscopie électronique a transmission une restauration rapide du
réseau de dislocations. Cependant, pour des essais a rupture suffisamment courts (de
'ordre de 100 heures), ils montrent que la formation de sous-joints au cours de I'essai est
bien moins aboutie dans le cas du matériau pré-écroui que dans le cas du matériau
hypertrempé. Les zones proches des joints de grains, notamment, montrent une densité de
dislocations encore trés élevée. D’apres les auteurs, cette forte densité de dislocations
empécherait la relaxation des contraintes locales, ce qui favoriserait 'endommagement
intergranulaire, comme en témoigne la Figure 42.

Dyson et Loveday (1980) évoquent également I'éventuelle existence, dans les aciers de type
316, d’'un endommagement intergranulaire induit par écrouissage comme dans le Nimonic
80 (voir Annexe A § VIIl.4.1). En revanche, Guttmann et Timm (1981) ne pensent pas que
'écrouissage ait créé dans l'acier de type 314 qu’ils ont étudié un endommagement
intergranulaire similaire a celui observé dans le Nimonic 80, car pour des essais de l'ordre
de 1000 heures, I'effet du pré-écrouissage disparait complétement aussi bien en termes de
vitesse de déformation qu’en termes de ductilité a rupture. Pour de telles durées, les
microstructures des deux états sont d’ailleurs tout a fait similaires et montrent une formation
de sous-joints tout a fait aboutie.

Pour conclure, on peut dire que la chute de la ductilit¢ en fluage consécutive a un pré-
écrouissage a été observée expérimentalement pour les aciers non stabilisés dans la méme
gamme de température que la fissuration en relaxation. Dans ce domaine, il n'y a pas
recristallisation en cours d’essai, et les aciers non stabilisés, ductiles lorsqu’ils sont testés a
I'état hypertrempé, peuvent se révéler fragiles lorsqu’ils sont testés aprés écrouissage. De
nombreuses questions restent cependant en suspens car il N’y a pas de consensus sur le
mécanisme physique a l'origine de cette fragilisation par écrouissage. Existe-t-il un niveau
d’écrouissage seuil en-dessous duquel la ductilité ne serait pas affectée ? L'effet de la
triaxialité des contraintes sur la ductilité des matériaux écrouis ou hypertrempés est-il
différent ? Quel est l'influence de la température et de la composition chimique sur cet effet
de pré-écrouissage ? On remarquera également que l'effet de précipitation induite par
écrouissage est évoqué par certains auteurs pour justifier l'augmentation de la résistance au
fluage, mais jamais pour expliquer la fragilisation. En revanche, cette précipitation induite par
écrouissage était systématiquement évoquée pour justifier la fragilisation intergranulaire en
relaxation des aciers stabilisés, comme on I'a vu au paragraphe 1.2.2.2.
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1.3.3

1.3.3.1

Fluage des aciers inoxydables austénitiques stabilisés

Aciers testés a I’état hypertrempé

La plupart des phénoménes décrits pour le fluage des aciers non stabilisés s’applique
également au fluage des aciers stabilisés. Deux différences importantes méritent tout de
méme d’étre soulignées, car dans les aciers stabilisés :

1. la teneur en solutés dépend non seulement de la composition chimique et
notamment de [I'écart a la stoechiométrie, mais aussi de la température
d’hypertrempe qui détermine le partage entre précipités primaires et secondaires

2. la précipitation intragranulaire de TiC ou de NbC qu’elle soit spontanée ou induite
par I'écrouissage est plus fine et plus stable que la précipitation de carbures M»3Cq
observée dans les aciers non stabilisés.

Les études que nous allons décrire maintenant illustrent les points communs et les
différences entre les aciers stabilisés et les aciers non stabilisés.

Russel et al. (1968) ont étudié le fluage de cinqg aciers stabilisés au niobium entre 550°C et
775°C. Afin que I'état de précipitation n’évolue pas pendant les essais, ils ont pré-vieilli les
matériaux 100 heures a 800°C, ce qui a entrainé la précipitation intragranulaire de carbures
de niobium. Conformément aux observations sur les aciers 316, ces auteurs montrent
I'existence de deux domaines principaux :

e Pour de fortes contraintes (rapport vitesse de déformation sur coefficient de diffusion
supérieur & 10% cm™ environ), le coefficient n des lois de fluage est compris entre 9 et 16
et les mécanismes de déformation invoqués sont le glissement des dislocations et leur
interaction avec les précipités

e Pour de faibles contraintes (rapport vitesse de déformation sur coefficient de diffusion
inférieur a 10% cm™ environ), le coefficient n des lois de fluage est compris entre 3 et 7 et
le mécanisme de déformation invoqué est le trainage des solutés Nb-C

Keown et Pickering (1974) ont étudié I'effet de composition chimique et de la température
d’hypertrempe sur le fluage d’aciers stabilisés au niobium a 700°C sous 182 MPa. Dans ces
conditions, ils observent lors des essais une précipitation a la fois intense, fine et rapide. De
plus, la Figure 44a montre que la durée de vie en fluage augmente lorsque I'on se rapproche
de la stcechiométrie des précipités NbC et lorsque la température d’hypertrempe augmente.
Cela indique le réle prépondérant de la teneur en solutés disponible pour la précipitation de
carbo-nitrures de niobium en cours d’essai. En effet, la Figure 5, page 19 indique, d’'une part,
que la teneur en solutés disponible pour la précipitation augmente lorsque l'alliage se
rapproche de la stoechiométrie pour une température d’hypertrempe donnée et, d’autre part,
que pour des alliages stocechiométriques la teneur en solutés disponible pour la précipitation
augmente avec la température d’hypertrempe. Les auteurs pensent donc qu'a cette
température et sous cette contrainte, I'interaction dislocation-précipités contréle la vitesse de
fluage. Comme les conditions d'essai se situent plutdt dans le domaine des fortes
contraintes, on peut dire que ce mécanisme correspond bien a celui observé par Russel.
L’effet de température d’hypertrempe sature bien sir lorsque la température de remise en
solution totale est atteinte. Ainsi, au-dessus de 1120°C, un alliage stoechiométrique a 0.03%
de carbone ne verra pas la teneur en solutés augmenter méme si la température
d’hypertrempe augmente. Cela correspond d’ailleurs aux observations : On voit sur la Figure
44b, que la durée de vie des alliages a bas carbone proches de la stoechiométrie évolue peu
avec la température d’hypertrempe, alors que celle de laliage a bas carbone
hyperstcechiométrique augmente nettement avec la température d’hypertrempe, comme
celle des alliages a haut carbone (Figure 44a).

Williams et Harries (1974) ont réalisé une étude similaire a celle de Keown et Pickering sur
des aciers 316 stabilisés au titane. lls ont choisi les conditions d’essai suivantes : 650°C
sous 193 MPa. Dans ce domaine de forte contrainte, ils s’attendaient a un contréle du fluage
par les interactions dislocations-précipités. De nombreux précipités intragranulaires sont
d’ailleurs visibles sur les clichés de microscopie électronique en transmission qu’ils ont
réalisés. Cependant leurs résultats sont plutét cohérents avec un mécanisme de trainage
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Temps a rupture en heures .

des solutés. En effet, la vitesse de fluage secondaire décroit contindment avec 'ajout de
titane, y compris pour des compositions hyperstoechiométriques. Ces auteurs ont également
testé ces aciers a I'état pré-écroui de 20% dans les mémes conditions. lls constatent une
précipitation induite de Mx3Cs et de TiC particulierement fine, la distance moyenne entre
précipités pouvant étre inférieure a 100 nm. De plus, la vitesse de fluage secondaire passe
par un minimum lorsque la teneur en titane augmente continiment. C’est pourquoi les
auteurs attribuent aux interactions dislocations-précipités le contréle de la vitesse de fluage
de ces matériaux pré-écrouis. Comme pour les aciers non stabilisés, le réseau de
dislocations introduit avant I'essai modifie donc la précipitation qui intervient en cours d’essai
qui altére a son tour la mobilité des dislocations.

L’étude de Chabaud-Reytier (1999) sur un acier 321 hyperstoechiométrique testé en fluage a
600°C a montré que I'observation de la précipitation induite de carbo-nitrures de titane sur
les dislocations ne signifie pas forcément que le fluage est contrdlé par les interactions
dislocations-précipités. En effet, I'acier que I'auteur a testé a I'état pré-écroui de 5% est bien
sujet a la précipitation induite fine et intense (distance moyenne entre précipités inférieure a
100 nm) lors du vieillissement, son niveau de dureté augmente avec le temps de
vieillissement (Figure 14, page 27) alors que sa vitesse de fluage augmente apres
vieillissement.

L’'étude de Keown et Pickering (1974) s’intéresse également a la ductilité des aciers
stabilisés au niobium. Les auteurs évoquent une chute de la ductilité lorsque la teneur en
solutés disponible pour la précipitation de carbo-nitrures de niobium augmente. Pourtant, la
Figure 45, tracée d'aprés leur données expérimentales, indique que la stcechiométrie
influence peu la ductilité, alors que la température d’hypertrempe semble jouer un rble
important. De plus, les aciers a bas carbone montrent la méme sensibilité a la température
d’hypertrempe que les aciers a haut carbone. On pourrait donc plutét penser que la chute de
ductilité est liée au grossissement de grain et non a la teneur en solutés disponibles pour la
précipitation. L'effet néfaste de la taille de grain sur la ductilité en fluage a d’ailleurs été
observé sur un acier 316 (voir paragraphe 1.3.2.1). On constate par ailleurs qu'a 700°C, la
ductilité de ces aciers stabilisés hypertrempés a 1300°C est comprise entre 5 et 10%, ce qui
est beaucoup plus faible que la ductilité des aciers 316 (Figure 34).
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Figure 44 :  Durée de vie en fluage a 700°C sous 182 MPa d’aciers stabilisés au niobium en
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fonction du rapport stcechiométrique et de la température d’hypertrempe, teneur en
carbone entre 0.1% et 0.16% pour a) et entre 0.03% et 0.04% pour b), d’apres
Keown et Pickering (1974)
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Figure 45:  Allongement a rupture lors d’essais de fluage a 700°C sous 182 MPa d’aciers

1.3.3.2

stabilisés au niobium, en fonction du rapport stcechiométrique et de la température
d’hypertrempe, teneur en carbone entre 0.1% et 0.16% pour a) et entre 0.03% et
0.04% pour b), d’aprés Keown et Pickering (1974)

Aciers testés a I’état écroui

En ce qui concerne l'effet de I'écrouissage sur le fluage, on a trouvé beaucoup moins de
littérature sur les aciers stabilisés que sur les aciers non stabilisés. Nous présenterons les
résultats obtenus en les comparant au cas des aciers non stabilisés.

Grant et al. (1956) ont mis en évidence pour un acier 347 I'existence des deux domaines
présentés précédemment pour les aciers non stabilisés : Un premier domaine sans
recristallisation en cours d’essai pour les températures faibles et les durées d’essai courtes,
et un deuxiéme domaine avec recristallisation en cours d’essai pour des températures plus
élevées ou des durées d’essai plus longues. Comme pour les aciers non stabilisés, le
premier domaine correspond a un effet bénéfique de I'écrouissage sur la résistance au
fluage, alors que le deuxieme domaine correspond a un effet néfaste de I'écrouissage sur la
résistance au fluage. Le Tableau 8 présente les temps de transition obtenus pour I'acier 347
étudié par Grant et al. (1956). L’auteur indique que la recristallisation intervient environ
100°C plus bas lors des essais de fluage que sous charge nulle. Le lecteur remarquera par
ailleurs que ces temps sont considérablement plus courts que ceux du Tableau 5 concernant
un acier de type 304. La raison nous parait étre la suivante : L'acier 347 testé par Grant et
al.(1956) contient 0.58% de niobium, 0.054% de carbone et 0.040% d’azote. Il est
hypertrempé a 1093°C. Des calculs thermodynamiques simples utilisant le produit de
solubilité de Nb(C,N) montrent que seul un quart du niobium est alors remis en solution. II
contient donc de nombreux précipités primaires. Or ces précipités primaires favorisent la
recristallisation (§ 1.1.3.4). La frontiére entre les deux domaines de I'effet d’écrouissage sur
le fluage se déplace donc vers les temps plus courts pour un acier stabilisé contenant des
précipités primaires par rapport a un acier non stabilisé n’en contenant pas.

Comme pour les aciers non stabilisés, la ductilité des aciers stabilisés dans le premier
domaine diminue sous l'effet d’'un pré-écrouissage. La Figure 46 montre les résultats
obtenus par Grant et al.(1956) sur un acier 347. lls sont tout a fait comparables avec les
résultats de la Figure 36 obtenus sur un acier 304. La ductilité est d’autant plus basse que la
température est faible, des allongements a rupture aussi faibles que 2.5% sont atteints a
649°C.
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Dans le deuxieme domaine, la ductilité est recouvrée sous I'effet de la recristallisation en
cours d’essai, comme on peut le voir sur la Figure 46 pour la température de 816°C ainsi
que pour I'état écroui de 30% testé a 704°C.

Les essais de Orr et Collins (1984) réalisés sur acier stabilisé au niobium et au vanadium
montrent également un renforcement de la tenue au fluage par écrouissage, ainsi qu’'une
chute de la ductilité plus critique a 650°C qu'a 700°C. Leurs essais de traction montrent
également que I'écrouissage se restaure relativement rapidement a 700°C, mais pas a
600°C.

Chabaud-Reytier (1999) a également montré sur un acier de type 321 I'effet bénéfique de
I’écrouissage sur la résistance au fluage a 600°C, ainsi que son effet néfaste sur la ductilité.
De plus, I'étude met en évidence 'augmentation de la vitesse de fluage et celle de la ductilité
a 600°C par pré-vieillissement a 650°C (Figure 47 et Figure 48). La teneur en solutés, qui
baisse lors du vieillissement du fait de la précipitation, joue donc un réle important dans le
contrble de la vitesse de fluage ainsi que dans le mécanisme de fragilisation. L’auteur pense
que ces solutés retardent la restauration de I'écrouissage. Par ailleurs, on peut constater de
nouveau sur la Figure 48 que la fragilisation par écrouissage est plus importante a 550°C
qu’a 600°C (Auzoux 2000).

Te?,zzrsaatiure Pré-écrouissage de 10% | Pré-écrouissage de 20% | Pré-écrouissage de 30%
649°C > 400 h > 400 h > 400 h
704°C > 200 h ~100 h ~100 h
816°C ~10h ~1h ~1h
Tableau 8: Temps correspondant a la transition du domaine ou [l'écrouissage augmente la

Figure 46 :

66

durée de vie en fluage et le domaine ou I'écrouissage diminue la durée de vie en
fluage en fonction du niveau d’écrouissage et de la température d’essai, pour un
acier 347, d’apres Grant et al. (1956)
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O écroui 10%
@ écroui 20%
| | meécroui 30%

10 ~

Allongement a rupture en % .

704 816

Température d'essai en °C

649

Allongements a rupture obtenus au cours d’essai de fluage d’une durée d’environ
100 heures sur un acier de type 347 pré-écroui a température ambiante, en fonction
de la température d’essai et du niveau d’écrouissage, d’aprés Grant et al. (1956)



| Bibliographie

500
O hypertrempé non vieilli
@ hypertrempé vieilli

© 450 & & écroui 15% non vieilli
< # écroui 15% vieilli
& 400 +
[
©
£
£ 350 +
c
9
£
o 300 +
€
[]
(&)

250 +

200 } }

1E-9 1E-8 1E-7 1E-6

Vitesse de fluage stationnaire en s-1

Figure 47 :  Vitesse de fluage stationnaire en fonction de la contrainte nominale lors d’essais de
fluage a 600°C sur un acier 321 pré-écroui ou non et pré-vielli a 650°C ou non,
d’apres Chabaud-Reytier (1999)

20

18 + L
X
c 16 + y
[ 1 amgneiPet
é b --l""'---- ‘
o €
S 12 o Y
© 10 +
[=
g 8
5
S 6 ‘
E 4 T -"0“69
< L0

2 z%llllAlllIAﬂl"-

0 t t }

1E-10 1E-9 1E-8 1E-7 1E-6

vitesse de fluage stationnaire en s-1

® écroui 15% vieilli (Tessai=600°C)

< écroui 15% non vieilli (Tessai=600°C)
O hypertrempé non vieilli (Tessai=600°C)
@ hypertrempé vieilli (Tessai=600°C)

A écroui 15% non vieilli (Tessai=550°C)
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(1999) et Auzoux (2000)
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1.3.4 Résumé du paragraphe 1.3
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Fluage des aciers inoxydables austénitiques

Létude des mécanismes de fluage-dislocations des aciers inoxydables
austénitiques non stabilisés a révélé les tendances suivantes: En dessous de
550°C, le trainage des solutés contrdle le fluage jusqu’a ce qu’intervienne la
précipitation. Au dessus de 700°C, la restauration intervient rapidement et le fluage
est alors contrdlé par I'évolution de la sous-structure de dislocations. Entre 550°C et
700°C, précipitation et dislocations s’influencent mutuellement. D’une part, la
précipitation peut étre induite par I'écrouissage car les dislocations servent de sites
de germination pour les précipités. D’autre part, la précipitation retarde Ila
restauration du réseau de dislocations. Le durcissement par effet de solution solide
lié a l'azote dans le 316 est particulierement intéressant car contrairement au
carbone et au molybdéne, 'azote ne précipite pas en cours d’essai

La tenue au fluage des aciers stabilisés est renforcée lorsque leur rapport de
stabilisation est proche de la stoechiométrie et qu’ils sont soumis a un traitement
d’hypertrempe a haute température. En effet, la remise en solution des carbo-
nitrures primaires libere une grande quantité de solutés, engendrant un
durcissement par solution solide et une intensification de la fine précipitation
secondaire qui peut elle aussi freiner le mouvement des dislocations

La germination et la croissance de cavités intergranulaires sous l'action de la
diffusion des lacunes le long des joints de grains diminue la ductilité des aciers
inoxydables austénitiques lorsque la vitesse de déformation est plus faible que 1 0°
s-1. Dans ce domaine de rupture intergranulaire, la ductilité diminue avec la
température entre 500°C et 700°C. La ductilité diminue également lorsque la taille
de grain augmente au-dessus de 25 um et lorsque la triaxialité des contraintes
augmente. Cependant les allongements a rupture obtenus sur éprouvettes lisses en
acier a I'état hypertrempé restent toujours supérieurs a 5% pour les aciers stabilisés
et 10% pour les aciers non stabilisés.

Tant que la recristallisation n’intervient pas, un pré-écrouissage renforce la
résistance a la déformation de fluage car il augmente la densité de dislocations et
favorise la précipitation intragranulaire de fins carbures qui limitent la restauration du
réseau de dislocations. Cependant la ductilité a rupture diminue fortement. La raison
physique de cette fragilisation n’est pas établie, d’autant que le mode de rupture
intergranulaire ne difféere apparemment pas de celui des aciers hypertrempés. Cette
fragilisation, plus importante vers 550°C que pour des températures plus élevées,
conduit parfois a des allongements a rupture inférieurs a 1%. La vitesse de
propagation de fissure en fluage est également multipliée par 10 pour une méme
valeur du facteur d’intensité des contraintes

Lorsque la recristallisation intervient en cours d’essai de fluage réalisé sur matériau
écroui, elle affaiblit considérablement le matériau, et la tenue au fluage s’effondre.
En revanche, la ductilité a rupture est tout a fait recouvrée sous l’effet de cette
recristallisation. La recristallisation intervient d’autant plus rapidement que la
température d’essai et le taux d’écrouissage sont élevés. Elle est également
favorisée par la présence de précipités primaires.
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Conclusions

Les quelques rappels de métallurgie physique concernant les aciers inoxydables
austénitiques que nous avons évoqués dans ce chapitre mettent en évidence une différence
importante entre aciers stabilisés et non stabilisés : étant données les températures
d’hypertrempe usuelles, seuls les aciers stabilisés peuvent contenir des précipités primaires.

Or ces précipités peuvent étre remis en solution lors de traitements a température élevée,
comme dans les zones affectées par le soudage. La grande quantité de solutés ainsi libérée
augmente la résistance du matériau au fluage par effet de solution solide et favorise
I'éventuelle précipitation secondaire ultérieure. Ce phénoméne ne peut donc pas intervenir
dans les aciers non stabilisés.

Cependant, les zones affectées par le soudage des aciers stabilisés comme des aciers non
stabilisés peuvent présenter un écrouissage résiduel. Or I'écrouissage (a température
ambiante) augmente également la résistance du matériau au fluage par l'effet direct de
'augmentation de la densité de dislocations ainsi que par I'effet indirect de la précipitation
induite par écrouissage qui retarde la restauration. Les zones affectées des aciers stabilisés
et des aciers non stabilisés résistent donc certainement mieux au fluage que le métal de
base.

Lors d’essais de fluage entre 500°C et 700°C, la rupture est souvent intergranulaire et par
conséquent relativement fragile. Les aciers inoxydables austénitiques a I'état hypertrempé
présentent tout de méme des allongements a rupture de I'ordre de 20%. Malheureusement
un certain nombre de parametres peuvent faire chuter cette ductilité. On citera I'effet néfaste
d’'une température d’hypertrempe élevée qui fait grossir le grain, celui de la triaxialité des
contraintes ainsi que celui d’'un pré-écrouissage a température ambiante. Rappelons que
cette « fragilisation par écrouissage » peut conduire a des allongements a rupture inférieurs
a 1% lors d’essais de fluage réalisés vers 550°C.

Si I'écrouissage des zones affectées produit un effet similaire a celui d'un écrouissage
réalisé a température ambiante, on pourrait alors comprendre la fissuration en relaxation
comme une rupture intergranulaire similaire a celle intervenant en fluage sur des matériaux
fragilisés par écrouissage. Elle s’en différencie tout de méme car elle se produit a priori a
contrainte décroissante, puisque les contraintes résiduelles a l'origine de la fissuration se
relaxent progressivement.

L'écrouissage des zones affectées est sans doute différent de I'écrouissage a température
ambiante. Un effort de caractérisation des zones affectées dans lesquelles les fissures se
développent parait donc nécessaire. Cette caractérisation sera décrite dans la partie
suivante intitulée : Matériaux. Dans cette partie on verra également comment une
microstructure similaire a celle des zone affectées peut étre reproduite par écrouissage a
température moyenne.

A I'heure actuelle, les mécanismes physiques a l'origine de la fragilisation intergranulaire par
écrouissage ne sont pas élucidés. Des essais mécaniques et des observations
métallographiques seront donc réalisés a la fois sur matériaux vierge et sur matériaux
€croui.

D’autre part, on ne sait pas si la précipitation induite est indispensable a la chute de la
ductilité. Il faudra donc caractériser I'état de précipitation des matériaux fragilisés par
écrouissage.

Enfin, aucune fissuration en relaxation n'a encore été rapportée concernant les aciers a
basse teneur en solutés. Alors qu’ils paraissent sensibles a la fragilisation par écrouissage,
ces aciers seraient-ils insensibles a la fissuration en relaxation ? On cherchera a le
déterminer en reproduisant la fissuration en relaxation sur éprouvette pré-fissurées.
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1.1

Matériaux

Cette partie est consacrée a la présentation des matériaux de I'étude. Il s’agit de trois aciers
inoxydables austénitiques de type 316 correspondant a des sous-types différents : 316L(N),
316H et 316L.

Afin d’étudier la fissuration en relaxation des aciers non stabilisés, nous avons en effet choisi
l'acier 316 plutét que l'acier 304. En termes de résistance mécanique aussi bien que de
résistance a la corrosion, l'acier 304 est moins bien classé que l'acier 316 a haute
température. Il est donc moins souvent choisi pour les applications qui sont susceptibles de
mener a la fissuration en relaxation des zones affectées par le soudage.

Nous avons choisi d’étudier simultanément trois aciers 316 possédant différentes teneurs en
carbone et en azote car I'étude bibliographique a soulevé la question de 'importance dans le
mécanisme de fissuration en relaxation, de la précipitation induite, d’'une part, et de la teneur
en solutés d’autre part (principalement carbone, azote et molybdéene pour les aciers 316).

L'acier 316H ayant fissuré en service, il est utilisé pour caractériser des fissures en
relaxation et des zones affectées par le soudage vieillies en service. On dispose par ailleurs
de soudures en acier 316L(N) et 316L qui serviront pour I'analyse des zones affectées
réelles non vieillies. On verra alors, comment I'on peut simuler ces zones affectées par
écrouissage a température moyenne, afin d’obtenir un matériau homogéne équivalent dont
on caractérisera le comportement et les modes de rupture dans la partie suivante : « Essais
mécaniques et observations métallographiques ».

Dans l'objectif d’aporter un élément quantitatif a la description des microstructures de
dislocations observées, la densité de dislocations de certains états métallurgqiues des aciers
étudiés a été mesurée. La méthode de mesure employée est décrite et discutée en Annexe
B.

Composition chimique et état de réception

La composition chimique des matériaux de I'étude est donnée dans le Tableau 9. lIs
correspondent tous les trois au type AISI 316, et se distinguent principalement par leur
teneur en carbone et azote, deux éléments interstitiels qui influencent fortement le
comportement mécanique. On utilisera d’ailleurs cette distinction pour nommer les trois
aciers de I'étude : I'acier 316L(N), I'acier 316H et I'acier 316L. Ces trois aciers different
également par leur teneur en impuretés et en éléments d’addition. |l sera donc délicat de
relier les différences que nous observerons lors des essais mécaniques entre ces trois
matériaux a l'effet d’'un élément en particulier. En revanche, si on observe des points
communs entre ces trois huances commerciales, cela suggérera que ces tendances sont
génériques aux aciers de type 316.

Matériau C N Cr Ni Mo Mn Si Cu S P Co B

316 L(N) | 0.026 | 0.069 | 17.3 | 12.1 | 254 | 1.74 | 0.31 | 0.29 | 0.001|0.025| 0.09 | 0.004

316 H 0.05 | 0.033 | 17.1 12 | 2.32 | 1.48 | 0.52 0.01 | 0.02 | 0.05 | 0.003

316 L |0.033|0.025| 16.4 | 13.6 | 2.12 | 1.55 | 1.44 | <0.07 |0.024 | 0.022 | 0.18 | 0.001

Tableau 9: Composition chimique massique en %, d’aprés Héraud (1998) pour le 316 L(N),

70

Spindler (2000) pour le 316 H, et Giroux et Bloch (1978) pour le 316 L



Il Matériaux

1.1.1 Acier 316L(N) a I’état de réception

L'acier 316L(N) a été acheté aupres d’Avesta Sheffield sous forme de téles de 25mm
d’épaisseur. Le traitement de remise en solution industriel a été effectué a 1120°C £ 15°C
pendant 30 minutes puis trempe a I'eau. Le numéro de coulée est 351538. La référence de
la téle est 2904 1102C coupon C32. Cette tble est référencée au SRMA sous le code
matériau 464.

La microstructure de la tole de 316L(N) n’est pas homogéne. Les grains sont bien équiaxes
mais leur diameétre moyen est de 45 um a cceur et de 60 um en peau. De plus, aucun ilot de
ferrite n’est observé dans cette zone a gros grains qui s’étend jusqu’a 1.8 mm de la surface,
alors que de tels flots alignés dans le sens du laminage (et dans le sens travers long) sont
parfaitement visibles a coeur. La dureté Vickers de la zone de cceur est de 154 HV3 alors
gu’elle n'est que de 143 HV;3, en peau. La Figure 49 montre que méme dans la zone de
ceeur la taille de grains est trés variable et que des bandes de petits grains alternent avec
des bandes de grains plus gros.

L’'analyse de la composition chimique locale par microsonde électronique en sélection de
longueur d'onde des rayons X (WDS), présentée sur la Figure 50, montre que,
conformément a ce qu’on attendait, la ferrite est enrichie en chrome et molybdéene alors
gu’elle est appauvrie en nickel et (faiblement) en manganése et en cuivre. Aucune différence
de composition majeure n’a été observée entre le cceur et la surface.

1060 s ; I
I it

S S

Figure 49 :  Micrographie optique de I'acier 316L(N) a I'état de réception, zone de coeur, attaque
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Figure 50 :  Composition chimique locale de l'acier 316L(N) par microsonde électronique en

sélection de longueur d’onde des rayons X
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1.1.2 Acier 316H a I’état de réception
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L’acier 316H provient de la téte de surchauffeur numérotée 2C1/1 de la centrale Heysham 1
exploitée par British Energy. Ce matériau est référencé au SRMA sous le code 941. On
dispose de deux morceaux : le morceau A, fissuré en service, contient trois soudures
(référencées S1, S2 et S3 sur la Figure 51), le morceau B est exempt de soudure et
correspond a la partie de tube comprise entre S3 et S5. Le morceau B est donc représentatif
du métal de base (partie de I'assemblage non affectée par le soudage). Le matériau a
travaillé approximativement 50.000 heures aux alentours de 500°C. La dureté Vickers sous
30kg du morceau B vaut en moyenne 149 HVj,.

La microstructure du morceau B est présentée sur la Figure 52a. Les grains sont équiaxes et
possédent un diamétre moyen de 150 ym. On observe également une alternance de bandes
de grains plus ou moins fins dans I'axe du tube. Comme dans le 316L(N), on observe de
nombreux joints de macles. lls sont moins attaqués par I'acide oxalique que les joints de
grains, ce qui montre que I'état de précipitation et/ou de ségrégation intergranulaire dépend
fortement de la nature cristallographique du joint concerné. On observe également des
inclusions déformées et alignées dans le sens du tube, ainsi que des bandes de ferrite. La
Figure 52b montre un Tlot de ferrite observé dans le plan normal a I'axe du tube qui semble
s’étre transformée par vieillissement en service. L’analyse de la composition chimique locale
par spectrométrie a dispersion d’énergie des rayons X confirme cette hypothése et nous a
permis d’identifier, au niveau des joints de grains, des carbures de chrome et des phases
intermétalliques contenant du fer, du chrome et du molybdéne (Figure 53). On constate que
la ferrite est un site privilégié de précipitation.

Les examens en microscopie électronique en transmission du morceau B montrent que les
joints de grains sont décorés par des carbures My;Cg (taille comprise entre 0.1 et 0.7 ym) et
de la phase o. La densité de dislocations vaut environ 6.10" /m? et parait plus élevée au
voisinage des joints de grains (Figure 54). Une lame mince a également été prélevée dans
le morceau A, a 20 mm de la soudure S2. Aucune différence n’a pu étre mise en évidence
entre les deux microstructures, et la densité de dislocations mesurée est similaire : 7.10"
/m?. L’effet du soudage ne s’étend donc visiblement pas jusqu’a 20 mm de la zone fondue.
Dans les zones ou la densité de dislocations n’est pas trop élevée les arrangements sont
relativement planaires (Figure 55).

Dans le morceau B, comme dans le morceau A @ 20 mm de la soudure, de nombreux
carbures intragranulaires (20-60 nm) sont visibles et semblent avoir précipité sur les
dislocations. Le vieillissement de 50.000 heures vers 500°C a donc causé la précipitation
intergranulaire et intragranulaire dans le métal de base qui a été mis en service a I'état
hypertrempé. Cette observation est cohérente avec les cinétiques de précipitation
présentées dans la partie Bibliographie.
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Figure 51 :  Vue en coupe de la téte de surchauffeur en acier 316H d’une centrale nucléaire de

type Advanced Gas Reactor exploitée par British Energy, d’apres Bouchard et al.
(2004)

a) b)
Figure 52 : Micrographie optique de I'acier 316H a I'état de réception, attaque a I'acide oxalique
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a) Electrons secondaires b) Electrons retrodiffusés, méme zone

Figure 53 :  Ferrite vieillie dans l'acier 316H a l'état de réception, microscopie électronique a
balayage

Figure 54 :  Acier 316H a I'état de réception, microscopie électronique en transmission

Figure 55 :  Acier 316H a I'état de réception, microscopie électronique en transmission
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1.1.3

1.1.4

Acier 316 L a I’état de réception

L’acier 316L que nous avons étudié provient d’une chute disponible au SRMA et référencée
sous le code 64. Cette chute provient d’'une tdle de 15 mm d’épaisseur appelée VIRGO 14
SSB, numérotée ICL 164 BC SP E 2357, et recue a I'état hypertrempé.

Giroux et Bloch (1978) ont réalisé une caractérisation métallurgique et mécanique rapide de
cette téle a I'état de réception. La taille de grains est homogeéne et vaut en moyenne 75 um.
Comme dans les autres aciers étudiés, de nombreuses macles ont été observées.
Contrairement aux autres aciers, la téle ne contient pas de ferrite. Elle contient, en revanche,
des inclusions déformées dans le sens du laminage, ce qui conduit a une anisotropie des
mesures de résilience. Les caractéristiques de traction a 20°C, a 600°C, et a 650°C sont,
quant a elles, indépendantes de la direction de sollicitation. La dureté Vickers de la tle sous
30 kg vaut en moyenne 132.

Résumé du paragraphe Il.1

Composition chimique et état de réception

e Les trois aciers de I'étude différent notamment par leur teneur en carbone et azote.
C’est pourquoi on les dénomme 316L(N), 316H et 316L

o Ces aciers se distinguent aussi par leur taille de grains, les traitements thermiques
qu’ils ont subis, leur dureté et I'éventuelle présence de ferrite ou de carbures
infragranulaires. Le Tableau 10 récapitule quelques caractéristiques de ces aciers a
I'état de réception

c N Taille de Dureté
Matériau Etat grains Ferrite iﬁ?:;ou::u':’:ﬁg;
(% massique) (um) (HV30) 9
316 L(N) | 0.026 | 0.069 hypertrempé 45-60 143-154 oui -
316 H 0.05 | 0.033 | vieilli en service 150 149 oui oui
316 L 0.033 | 0.025 hypertrempé 75 132 non -

Tableau 10 : Quelques caractéristiques a I'état de réception des trois aciers étudiés
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1.2 Analyse de zones affectées réelles

1.2.1 Fissures et zones affectées en acier 316H

L’acier 316H dont nous disposons a fissuré en service au voisinage des soudures. Nous
allons caractériser ces fissures, puis nous nous intéresserons a la microstructure des zones
affectées par le soudage qui contiennent ces fissures.

I.2.1.1 Fissures de relaxation

76

On a pu révéler dans I'acier 316H a I'état de réception des fissures proches de la soudure
S2 (Figure 56). D’aprés I'exploitant, les chargements de service ne peuvent expliquer la
présence de ces fissures. De plus, leur caractére intergranulaire, leur localisation, la durée et
la température de fonctionnement du composant (50.000 h a 500°C) et I'épaisseur des
soudures constituent des éléments concordants permettant de les identifier comme
« fissures de relaxation ».

Deux fissures principales ont été observées au voisinage de la soudure S2, a proximité de la
surface extérieure du composant. Elles sont toutes les deux intergranulaires et présentent
un aspect ramifié. La premiére est représentée sur la Figure 57. Elle est située a 5 mm
environ de la zone fondue. A I'exception de quelques micro-fissures secondaires, elle est
oxydée. La deuxiéme fissure principale, située a 1 mm de la zone fondue, n’est pas oxydée.

A part I'oxydation, aucune différence n’a été remarquée entre les deux fissures principales.
Leur longueur est similaire : environ 5 mm. Cela nous pousse a considérer I'oxydation
comme un phénoméne secondaire dans le mécanisme de fissuration. Les observations
rapportées sur la Figure 58 semblent d’ailleurs indiquer que la fissuration s’opére de la fagon
suivante :

1. cavitation autour des particules intergranulaires (~ 1 um)
2. coalescence de ces cavités pour former des micro-fissures (~ 100 um)
3. coalescence des micro-fissures pour former des fissures millimétriques (~ 5 mm)

L’endommagement intergranulaire observé ici sur I'acier 316H au voisinage des soudures
est donc tout a fait similaire a 'endommagement de fluage déja observé par de nombreux
auteurs (voir § 1.3.2.1). Ces observations sont donc conformes a la description de la
fissuration en relaxation présentées dans la partie Bibliographie. Ajoutons que la Figure 58
illustre bien le fait que cette rupture intergranulaire ne nécessite visiblement pas de fortes
déformations.

L’oxydation de la fissure débouchant a la surface revét un caractére particulier. En effet, on
peut constater sur la Figure 59a la présence d’un filament métallique entouré d’oxyde qui
occupe le centre de la fissure. Environ la moitié de la longueur de la fissure oxydée contenait
ce filament métallique, l'autre moitié étant simplement remplie d’oxyde. La Figure 59b
montre que le mécanisme de cavitation a I'avant des micro-fissures parait inchangé qu’il y
ait oxydation ou non.

On propose le mécanisme suivant pour expliquer la formation de ce filament métallique :
Lorsque la croissance des oxydes est suffisamment rapide par rapport a I'ouverture des
fissures, les oxydes peuvent les obstruer, et la pression partielle d’'oxygéne diminue. Les
oxydes riches en chrome, qui croissent en couche interne, sont plus stables que les oxydes
de fer, qui croissent en couche externe. Lorsque I'oxygene vient a manquer, les oxydes
riches en chrome continuent de se former en réduisant les oxydes de fer. Ceux-ci finissent
par former un filament métallique composé quasiment exclusivement de fer. Ce mécanisme
s’appuie sur des données thermodynamiques ainsi que sur de nombreuses analyses par
spectrométrie des rayons X, que nous rapportons en Annexe C.
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Figure 56 :  Localisation des fissures dans le morceau A en acier 316H

Figure 57 :  Micrographie optique d'une coupe polie et attaquée a I'acide oxalique en acier 316H
a 5 mm de la soudure S2, axe du tube vertical, surface du tube a gauche
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Figure 58 :  Observations par microscopie électronique a balayage des zones fissurées en acier
316H, axe du tube horizontal
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Figure 59 :  Observation par microscopie électronique a balayage de la fissure oxydée dans le

316H
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I.L2.1.2 Zones affectées

On a effectué des mesures de dureté Vickers sous 30 kg au voisinage des soudures S2 et
S3. On constate une forte augmentation de la dureté au voisinage des soudures (Figure 60
et Figure 61). La dureté est maximale a environ quatre millimétres de la zone fondue. La
dureté maximale mesurée vaut 230 HV3p pour un niveau du métal de base de 150 HV3p. Au-
dela de 15 mm de la zone fondue, la dureté est égale a celle du métal de base. Au sens de
la dureté, la zone affectée posséde donc une largeur de 15 mm environ. Ce dernier point est
cohérent avec I'étude par microscopie en transmission d’'une lame mince prélevée a 20 mm
de la zone fondue qui a révélé une microstructure tout a fait similaire a celle du métal de
base. La Figure 62 montre que les fissures sont situées dans la zone de dureté supérieure a
200 HV3.

L’examen d’'une lame mince prélevée a 0.2 mm de la zone fondue de la soudure S2, non
loin des fissures, révéle une microstructure de dislocations trés dense. Dans les zones les
plus claires de la lame on a mesuré une densité de 2.10"™ /m?. Cela constitue donc une
borne inférieure de la densité réelle de dislocations. A 20 mm de la soudure, on avait
mesuré une densité de seulement 6.10" /m?. Par ailleurs, la microstructure de dislocations
relativement planaire que nous avions observée dans le métal de base n’est pas tout a fait
conservée et 'on observe plutdt, au voisinage de la zone fondue, des arrangements de
dislocations en cellules (Figure 63). On observe également les premiers stades de la
formation de quelques sous-joints (Figure 64). Comme dans le métal de base, les joints de
grains sont entierement décorés de M,3Cs et de phase o, et 'on observe des carbures
intragranulaires dont la taille varie entre 15 et 60 nm (Figure 65). En microscopie a balayage,
on a observé dans la méme zone des carbures intragranulaires de 300 nm environ.

La dureté des aciers inoxydables austénitiques dépend principalement des paramétres
suivants : teneur en éléments d’addition, taille de grains, niveau d’écrouissage et état de
précipitation intragranulaire. Nous n’avons pas détecté de grossissement de grains au
voisinage de la soudure. De plus, il est peu probable que la teneur en éléments d’addition
varie beaucoup au voisinage de la zone fondue, étant donné que le métal d’apport posséde
une composition voisine de celle du métal de base. En revanche, les examens par
microscopie électronique en transmission ont montré que les zones affectées présentaient
un écrouissage résiduel supérieur a celui du métal de base ainsi qu’'une précipitation
intragranulaire de carbures de chrome. L’écrouissage et la précipitation induite semblent
donc responsables du durcissement mesuré au voisinage des soudures. N’ayant pas
effectué de mesures plus précises sur I'évolution de la densité de dislocations et la
répartition des précipités, nous ne pouvons pas, pour linstant, comparer I'importance
relative des deux modes de durcissement : écrouissage ou précipitation.
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Figure 60

Figure 61 :

Figure 62 :
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Figure 63 :  Acier 316H a l'état de réception, zone affectée a 0.2 mm de la zone fondue,
microscopie électronique en transmission

Figure 64 :  Acier 316H a l'état de réception, zone affectée a 0.2 mm de la zone fondue,
microscopie électronique en transmission
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Figure 65 :  Acier 316H a l'état de réception, zone affectée a 0.2 mm de la zone fondue,
microscopie électronique en transmission
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1.2.2 Zones affectées en acier 316L(N) et 316L

L'objectif de ce paragraphe est de décrire et d'analyser les modifications microstructurales
intervenant dans les zones affectées lors du soudage.

1.2.2.1 Présentation des soudures étudiées

On dispose de soudures réalisées sur des tbles d'acier 316L(N) et d'acier 316L. Le Tableau
11 récapitule leurs principales caractéristiques. Les soudures n°1 et n°2 ont été réalisées
par l'Institut de Soudure a la demande du SRMA. La série de soudures n°3 a été réalisée a
'UTA du CEA Saclay par Ayrault et Blanchot (2002). La soudure n°4 est décrite par Fauvet
et al. (1996). Seule la soudure n°1 concerne directement un des trois matériaux de notre
étude : I'acier 316L(N) code 464. L’analyse des autres soudures nous fournira cependant de
nombreux éléments pour comprendre les modifications microstructurales intervenant lors du
soudage. Aucune des soudures présentées ici n’a subi de traitement thermique post-

soudage.

L’'observation de 'ensemble des zones affectées en microscopie optique sur coupe polie et
attaquée n’a révélé de grossissement de grain au voisinage de la zone fondue que pour la
série des soudures n°3, seules soudures réalisées par le procédé TIG. Pour ces soudures,
la Figure 66 montre que la largeur de la bande recristallisée le long de la soudure est
d’environ 0.3 mm et que la taille des nouveaux grains est de I'ordre de 120 um.

Epaisseur| Taille de | Nombre Vitesse Energie
Numéro Acier |delatoéle| grains de Electrode [Type de soudure (mm/min) linéique
(mm) (um) passes (kJ/mm)
316L(N) 19Cr-12Ni- manuelle a -
T | codedes| 2° 4560 | 21 1oM6.0.05C | rélectrode, en x| 220 0.5
316L(N) 19Cr-12Ni- manuelle a
2 | coded2s| 0 45 21 | 2Mo-0.05C | Iélectrode, en X | -
316L(N) : .| remplissage de
3 origine 30 35 2o0u4 3&2[01 gg& sillons en TIG | 40 et 80 2et1
différente ) automatique
19Cr-12Ni- manuelle a
4 316L 12 %0 6 |2Mo0-0.03C| rélectrode, en V| " -

Tableau 11 : Caractéristiques des soudures en acier 316L(N) et 316L étudiées
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Figure 66 :  Micrographie optique d’une coupe polie et attaquée d’une soudure appartenant a la
série n°3, vitesse de soudage : 40 mm/min
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1.2.2.2 Ecrouissage des zones affectées

Comme le montre la Figure 67, la dureté au voisinage de la soudure n°1 en acier 316L(N)
est plus élevée qu’au loin de la soudure. En termes de dureté, la largeur de la zone affectée
est de 15 mm environ. La valeur maximale atteinte pour la soudure n°1 est de 215 HV3,.

Le bilan des examens par microscopie électronique en transmission réalisés sur des lames
minces prélevées au quart-épaisseur de la téle a différentes distance de la ligne de fusion de
la soudure n°1 est présenté dans le Tableau 12. On a prélevé une lame loin de la soudure (a
20 mm de la zone fondue) afin d'étudier la microstructure du métal de base et d'obtenir ainsi
un point de comparaison avec les zones affectées. Ces examens révélent les points
suivants :

o Les zones affectées par le soudage présentent une densité de dislocations plus
élevées que le métal de base

e Seule la partie de la zone affectée la plus proche de la soudure (0.2 mm) présente
des signes de restauration : début de formation de sous-joints (Figure 68)

e Les autres lames minces (prélevées a 3 mm et 6 mm de la soudure) présentent des
microstructures de dislocations relativement planaires, avec 1 ou 2 systémes de
glissement dans des plans (111) activés (Figure 70 et Figure 71). Les dislocations
se regroupent parfois pour constituer des bandes de glissement ou des
arrangements en cellules dans les grains les plus déformés (Figure 69)

e Aucune précipitation intragranulaire n’a pu étre détectée

e Dans toutes les lames observées, la précipitation intergranulaire, constituée
majoritairement de M,3C¢ (diamétre moyen 0.15 pm) est faible, en dehors des flots
de ferrite

En ce qui concerne la soudure n°1 en acier 316L(N) non vieilli, 'absence de précipités
intragranulaires nous permet d’attribuer exclusivement a I'écrouissage le durcissement
mesuré. Les zones affectées en acier 316H vieilli présentent des profils de dureté tout a fait
similaires apres vieillissement et précipitation (voir Figure 61, page 80). Méme si on n’en a
pas la preuve, il est donc probable que, dans les zones affectées de I'acier 316H également,
le durcissement par écrouissage soit prépondérant par rapport au durcissement par
précipitation induite. Ces résultats sont cohérents avec les données bibliographiques qui
n'indiquaient pas de durcissement par précipitation induite pour les aciers non stabilisés,
contrairement au cas des aciers stabilisés (voir § 1.2.3.1).

230
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Figure 67 :  Dureté au voisinage de la soudure n°1 en acier 316L(N) code 464 en fonction de la
distance a la zone fondue
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Distance a la zone fondue 0.2 mm 3 mm 6 mm 20 mm
Taille moyenne de grains 45 45 45 45
Dureté Vickers sous 30kg 215 200 175 140
Densité de dislocations >4.10"/m* | ~210"/m*> | ~210"/m* | ~6.10"/m’
Cellules oui peu marquées | peu marquées non
Sous-joints quelques uns non non non
Parois ou bandes oui oui oui non
Précipitation intergranulaire trés faible trés faible trés faible trés faible

Précipités intragranulaires

non détectés

non détectés

non détectés

non détectés

Tableau 12 : Caractéristiques microstructurales des zones affectées au voisinage de la soudure
n°1 en acier 316L(N) code 464

Figure 68 :

Figure 69 :

microscopie électronique en transmission

84

Acier 316L(N) code 464 : zone affectée de la soudure n°1 a 0.2 mm de la zone
fondue, microscopie électronique en transmission

Acier 316L(N) code 464 : zone affectée de la soudure n°1 a 3mm de la zone fondue,
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Figure 70 :  Acier 316L(N) code 464: zone affectée de la soudure n°1 a 3mm de la zone fondue,
microscopie électronique en transmission

Figure 71 :  Acier 316L(N) code 464: zone affectée de la soudure n°1 a 6mm de la zone fondue,
microscopie électronique en transmission
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Figure 72 :  Acier 316L(N) code 464: zone affectée de la soudure n°1 a 20mm de la zone
fondue : métal de base, microscopie électronique en transmission
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Le remplissage des sillons de la série de soudures n°3 réalisée par Ayrault et Blanchot
(2002) a été effectué en 2 ou 4 passes suivant les soudures. De plus, les passes
successives ne se recouvrent pas sur la totalité de la longueur des éprouvettes. On peut
donc effectuer des sections transversales des éprouvettes correspondant aux différentes
étapes du remplissage. On a ainsi pu mesurer pour une soudure en 2 passes ainsi que pour
une soudure en 4 passes, la dureté des zones affectées aprés le remplissage complet du
sillon, mais aussi aprés I'étape intermédiaire de mi-remplissage. Les résultats sont
présentés sur la Figure 73. En comparant les deux cartographies du haut de la figure, on
constate que la dureté augmente suite au dépdt de la deuxiéme passe. Il se produit donc un
certain cumul de I'écrouissage lors du soudage multi-passes. On remarque également, en
comparant les deux cartographies de la partie droite de la figure, que ce cumul est d’autant
plus important que le nombre de passes augmente.

Des mesures par diffraction des rayons X, effectuées par EDF, en surface des soudures de
la série n°3 confirment cet effet de cumul de I'écrouissage. La Figure 74 montre en effet que
la largeur de pic est plus élevée pour la soudure réalisée en quatre passes que pour la
soudure réalisée en 2 passes. On constate également que I'évolution de la largeur de pic en
fonction de la distance a la zone fondue posséde la méme allure que I'évolution de la dureté.
Cela parait naturel étant donné que I'augmentation de la dureté est associée a I'écrouissage
et donc a la densité de dislocations.

Par effet de cumul de I'écrouissage, on s’attend a ce que les zones voisines de la premiére
passe soient plus dures que les zones voisines de la derniére passe, car elles subissent
davantage de cycles thermiques. C’est bien ce que l'on constate sur la Figure 75 qui
concerne une soudure en X: la zone la plus dure est située a mi épaisseur. On peut
également le constater sur la Figure 76 qui concerne une soudure en V : la zone la plus dure
est située du cété de la passe de racine.
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Figure 73 :  Cartographie de dureté Vickers sous 10 kg au voisinage de deux soudures issues
de la série n°3, mesure tous les 2 mm, le plan de coupe est perpendiculaire au
sillon, le sillon est situé en bas a gauche de chaque cartographie, la vitesse de
soudage est de 40 mm/min, en haut: soudure effectuée en 2 passes, en bas:
soudure effectuée en 4 passes, a droite : mesures apres soudage complet, a
gauche : mesures apres dépét de la moitié des passes
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Figure 74 : Largeur de pic de
diffraction des rayons X en fonction
de la distance a la zone fondue pour
deux soudures de la série n°3 en
acier 316L(N), vitesse de soudage 40
mm/min, d’apres Ayrault et Blanchot
(2002)

Figure 75 : Dureté au voisinage de la
soudure n°2 en acier 316L(N) code
423 en fonction de la distance a la
zone fondue

Figure 76 : Dureté au voisinage de la
soudure n°4 en acier 316L en fonction
de la distance a la zone fondue
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1.2.2.3 Etude thermique et interprétation

L'étude expérimentale réalisée par Ayrault et Blanchot (2002) nous a permis de tracer sur la
Figure 77 les températures maximales mesurées lors du soudage en fonction de la distance
a la zone fondue. On a également tracé sur cette figure les résultats que nous avons
obtenus en utilisant un modéle thermique de type Rosenthal (1935) avec une source de
chaleur ponctuelle unique et une hypothése de plaque épaisse. D’aprés ce modéle de
diffusion de la chaleur en milieu semi-infini et en régime stationnaire, I'équation donnant la
température d’un point situé a une distance r de la source au temps t est la suivante :

TP :TO+2 q exp (_V(r-’-x)j

AT 2at

avec q = n U | I'énergie de soudage, n représentant le rendement, U la tension d’arc et |
lintensité électrique, v la vitesse de soudage, a la diffusivité thermique, A la conductivité
thermique et x I'abscisse du point considéré sur 'axe de soudage (x = X + v t). Les valeurs
des paramétres utilisés dans ce modéle sont rapportées dans le Tableau 13. Le seul
parametre ajustable est le rendement. Sa valeur a été choisie de telle sorte que la taille de
bain prévue par le modéle coincide avec celle mesurée expérimentalement.

L'accord entre les mesures et le modele est satisfaisant étant donné la simplicité du modéle,
qui néglige notamment les mouvements de convection dans le bain liquide et qui ne fait
intervenir les pertes de chaleur que par lintermédiaire du rendement global. Les
températures maximales mesurées ne dépendent pas du nombre de passes, mais évoluent
avec la vitesse de soudage : Si la vitesse diminue, alors la température de pic diminue
également, comme prévu par le modéle. Il n’est pas étonnant que les résultats du modéle ne
correspondent pas aux données a 25 mm de la zone fondue car ces températures ont été
mesurées en face envers de la plaque, au droit du sillon, 1a ou I'hypothése de plaque
épaisse n’est pas du tout vérifiee (Myhr et Grong 1990). En revanche, d’apres les calculs de
plague mi-épaisse présentés par ces auteurs, les hypothéses de la plaque épaisse sont
vérifiées en face endroit jusqu’a environ 25mm. Malheureusement, nous ne disposons pas
de mesures en face endroit a cette distance.

En combinant les mesures de largeur de pic de diffraction, les mesures de températures et
les résultats du modele thermique, on se rend compte (Tableau 14) que quelle que soit la
vitesse de soudage, le maximum d’écrouissage correspond a une température maximale de
650°C environ et que la fin de la zone affectée correspond a une température de 100°C
environ.

Le modéle de Rosenthal permet également de calculer I'évolution de la température en
fonction du temps. On a déterminé ainsi les temps de refroidissement entre 800°C et 500°C
en fonction de la vitesse de soudage pour la partie des zones affectée qui atteint 1450°C (le
voisinage immédiat de la zone fondue). Naturellement, ce temps augmente lorsque la
vitesse de soudage diminue. On peut alors appliquer le modéle de croissance de grains
proposé par Ashby et Easterling (1982) basé sur des résultats expérimentaux obtenus sur
un acier 316 de taille de grain initiale 18 um. On constate alors sur le Tableau 15 que ce
modéle rend bien compte du fait que les grains n’ont pas le temps de grossir dans le cas de
la soudure n°1 réalisée a I'électrode, contrairement au cas des soudures n°3 réalisées en
TIG.
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Figure 77 :
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Température maximale atteinte lors du soudage en fonction de la distance a la zone

fondue et de la vitesse de soudage, mesures d’apres Ayrault et Blanchot (2002) et
modeéle thermique de Rosenthal (1935), taille de bain : 3.5 et 3.2 mm pour les

vitesses de 40 et 80 mm/min respectivement

Diffusivité thermi%ue Conductivité thermique Température
. o Rendement
moyenne en mm-</s moyenne en J/m/s/K interpasse en °C
A To n
20 25 0.6

Tableau 13 : Parametres utilisés pour le modele thermique de Rosenthal (1935)

Tableau 14 :
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Soudure en 2 Soudure en 4 Soudure en 4
passes, vitesse de | passes, vitesse de | passes, vitesse de
40mm/min 40mm/min 80mm/min
. . du maximum
Distance a la d'écrouissage 5-6 5-6 3.5-4.5
zone fondue en 4o la fin de |
mm elanfde s 18-22 18-22 17-20
zone affectée
Température maximale en °C du
maximum d’écrouissage d’apres les 590-720 550-760 510-730
mesures
Température ma)glmalle en Cde Ia\fln 105-145 105-145 90-105
de la zone affectée d’aprés le modele

Température maximale atteinte lors du soudage au niveau du maximum de dureté et

a la fin de la zone affectée en fonction du nombre de passes et de la vitesse de
soudage, mesures d’aprés Ayrault et Blanchot (2002) et modéle thermique de

Rosenthal (1935)
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Numéro de Vitesse de soudage | At 500:c.s00°c | Taille de grain prévue Taille de grain
soudure en cm/min ens (Tmax=1450°C) en ym | mesurée en ym
1 25 2 55 45-60
3 8 4 70 120
3 4 9 100 120

Tableau 15: Temps de refroidissement entre 800°C et 500°C d’apres le modéle de Rosenthal,
taille de grain prévue d’aprés le modéle d’Ashby et Easterling et taille de grain
observée au voisinage immédiat de la ligne de fusion, pour les soudures n°1 et n°3

L'étude thermique nous éclaire sur le développement des zones affectées. Il nous apparait
que 'on peut décrire les résultats de la maniére suivante :

e Loin de la soudure (a environ 20 mm de la zone fondue) : le métal n’est pas affecté par le
soudage. La dureté est équivalente a celle du métal de base, la largeur de pic également.
Le métal n'est pas écroui car il ne connait pas lors du soudage une température
suffisamment élevée pour que la dilatation ne puisse plus étre accommodée par les
déformations élastiques. Un simple calcul assimilant I'élément de volume a une barre
encastrée permet d’estimer cette température limite & T = 25+c,/Ea. = 100°C. Cette valeur
correspond d’ailleurs a celle prévue par le modéle thermique pour la fin de la zone
affectée.

e Dans la zone de transition (entre 5 mm et 20 mm de la zone fondue) : le métal est écroui
lors du soudage. Le niveau d’écrouissage augmente au fur et a mesure que l'on se
rapproche de la zone fondue, comme le montrent les mesures de diffraction des rayons X
et les mesures de dureté. Les mesures de températures indiquent que cette zone connait
des températures maximales de l'ordre de 650°C. Pour estimer approximativement le
niveau de déformation de cette zone, on peut reprendre le calcul simple de la barre
encastrée au chauffage et au refroidissement. On obtient alors une déformation plastique
maximale par passe de l'ordre de 2amey ( 650°C — 100°C ) = 2%. En utilisant les courbes
de traction et une corrélation linéaire entre la limite d’élasticité et la dureté, on peut dire
que cela correspond a une élévation maximale du niveau de dureté de 'ordre de 20 HV
par passe. Les mesures de dureté sont tout a fait cohérentes avec cette estimation, et
montrent qu’il existe un cumul de I'écrouissage dans cette zone de transition.

e Dans la zone la plus proche de la zone fondue (moins de 5 mm de la zone fondue) : le
métal est d’autant moins écroui qu’il est proche de la zone fondue, comme le montrent les
valeurs de la dureté et de la largeur de pic. Cette zone connait au cours du soudage des
températures comprises entre 650°C et la température du solidus de lalliage. Ces
températures sont suffisamment élevées pour qu’intervienne une restauration partielle de
I’écrouissage accumulé au chauffage et lors des passes antérieures. Cette restauration est
d’autant plus aboutie que la température rencontrée est élevée, ce qui explique que le
niveau d’écrouissage résiduel diminue lorsque I'on se rapproche de la zone fondue. Il n’est
pourtant jamais nul car la zone affectée s’écrouit également au refroidissement.

o Etant donné les températures élevées que connait la zone affectée au voisinage immédiat
de la zone fondue, le matériau a tendance a recristalliser. Cependant le temps passé a
haute température n'est — d’aprés nos observations — pas toujours suffisant pour
conduire a un grossissement de grains. Apparemment, le soudage par procédé TIG (plus
lent que le soudage a I'arc) favorise la croissance des grains. Le modéle d’Ashby et
Easterling (1982) rend d’ailleurs bien compte de cet aspect cinétique et prévoit assez
correctement la taille de grain en fonction des paramétres de soudage. Dans la partie
Bibliographie, on avait évoqué le cas d’'une zone affectée d’acier 321 soudé par le procédé
TIG présentant le long de la ligne de fusion une zone a gros grains de 120 ym environ (voir
Figure 8, page 22). Ce cas semble assez proche de celui des soudures en acier 316 L(N)
n°3 que nous avons étudiées. Comme on ne connait pas précisément les parameétres de
soudage correspondants a la soudure en acier 321, on ne peut dire s’il existe une
différence entre les lois de croissance de grains entre acier 321 et acier 316. Citons
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simplement deux effets opposés qui nous paraissent pouvoir intervenir : D’une part les
carbures primaires dans l'acier 321 favorisent la recristallisation car ils serviraient de sites
de germination pour les nouveaux grains (voir § 1.1.3.4), d’autre part ces carbures sont
susceptibles de ralentir la croissance de grain car ils peuvent épingler les joints de grains
(Ashby et Easterling 1982).

1.2.3 Résumé du paragraphe Il.2
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Analyse de zones affectées réelles

e Les fissures en relaxation observées sur l'acier 316H a I'état de réception sont
intergranulaires et sont situées a quelques millimetres de la zone fondue. Elles se
développent apparemment par coalescence des microcavités qui se forment autour
des particules intergranulaires, comme en fluage

e Seule une des deux fissures observées était débouchante et oxydée, ce qui nous
fait penser que l'oxydation est un phénomeéne secondaire dans le mécanisme de
fissuration

e Les zones affectées par le soudage en acier 316H a I'état de réception (50000 h a
500°C) sont plus dures que le métal de base et présentent un écrouissage résiduel
important. Ces zones affectées (comme le métal de base) présentent a I'état de
réception une précipitation de carbures Mx3Cs intragranulaires

e Les zones affectées par le soudage en acier 316L(N) non vieilli présentent un
durcissement tout a fait similaire a celui des zones affectées en 316H. Ce
durcissement est engendré uniquement par [l'écrouissage, aucune précipitation
intragranulaire n’ayant été détectée en microscopie électronique en transmission

e [’acier 316L, plus doux que les précédents, présente également un durcissement au
voisinage des soudures

e La dureté des zones affectées par le soudage est maximale entre 2 et 6 mm de la
zone fondue. Elle augmente avec le nombre de passes par cumul de I'écrouissage
et peut atteindre 230 HV3,, alors que celle du métal de base vaut environ 150 HV3,.
La taille des zones affectées est de 15 a 20 mm

e Dans la partie des zones affectées situées au-dela du maximum d’écrouissage, la
température connue lors du soudage est inférieure a 650°C environ, les
microstructures de dislocations sont majoritairement planaires

e En revanche, dans la partie des zones affectées situées au voisinage immédiat de la
zone fondue, la température connue lors du soudage est plus élevée et des signes
de restauration partielle sont visibles

e Le grossissement des grains dans une bande de 0.3 mm environ le long de la ligne
de fusion des soudures que nous avons étudiées n'a été observé que dans les
soudures réalisées par le procédé TIG avec une vitesse de soudage relativement
faible
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1.3 Analyse de zones affectées simulées

On a vu au paragraphe précédent que les fissures en relaxation se développent a quelques
millimétres de la soudure, dans les zones affectées par le soudage. Deux facteurs
principaux déterminent la localisation de ces fissures : D'une part, le champ des contraintes
résiduelles et, d'autre part, la résistance des zones affectées. Afin de décorréler ces deux
facteurs, on désire tester la tenue mécanique des zones affectées et la comparer a celle du
métal de base.

On a alors le choix entre tester de véritables zones affectées ou bien reproduire la
microstructure de ces zones et de tester par conséquent la tenue mécanique de ces zones
affectées "simulées". Tester de véritables zones affectées imposait de réaliser des essais
mécaniques sur des éprouvettes de petite taille car les zones affectées réelles ne mesurent
que quelques millimétres. De plus, il aurait fallu réaliser un grand nombre d'essais afin de
tenir compte de I'hétérogénéité de ces zones. Nous avons donc préféré simuler des zones
affectées par un traitement thermo-mécanique qui permet d'obtenir, en grande quantité, un
matériau homogéne représentatif des zones affectées réelles. L'inconvénient de cette
méthode, outre le fait qu'elle impose de s'assurer de la représentativité des zones affectées
simulées, est qu'elle ne permet pas de rendre compte de la diversité des microstructures des
zones affectées réelles. Son avantage réside dans le fait que I'on contrdle précisément le
traitement de simulation et que I'on peut donc assurer une bonne reproductibilité.

Dans le paragraphe présent on décrit le traitement de simulation, puis on discute de la
représentativité des zones affectées simulées a I'état non vieilli. Enfin, on aborde I'effet du
vieillissement sur la microstructure des zones affectées simulées.

1.3.1 Traitement thermo-mécanique de simulation

Pour les applications industrielles qui nous concernent, les aciers inoxydables sont soudés a
I'état hypertrempé. Or I'acier 316H dont nous disposons a été vieilli en service. Avant de
procéder au traitement de simulation de soudage, nous avons donc effectué un traitement
d'hypertrempe d'une heure a 1170°C sur cet acier. Afin d'homogénéiser la microstructure de
I'acier 316L(N), nous avons également hypertrempé cet acier une demi-heure a 1170°C.
Pour ces deux traitements d’hypertrempe la vitesse de refroidissement obtenue sous argon
pulsé est de I'ordre de 200°C/min. Ces matériaux a I'état hypertrempé serviront de matériaux
de référence lors des essais mécaniques que nous rapporterons dans la partie suivante.

Contrairement aux cas des aciers stabilisés décrits par Chabaud-Reytier (1999) et par
Younger et Baker (1960) dans lesquels les fissures de relaxation se développent au
voisinage immédiat de la ligne de fusion, les fissures de relaxation que nous avons pu
observer sur l'acier 316H sont situées a quelques millimétres de la zone fondue. Dans cette
partie de la zone affectée, la dureté est supérieure a 200 HV;, (Figure 62, page 80) a cause
de I'écrouissage subi par le matériau pendant les cycles de soudage. Comme on I'a vu au
paragraphe précédent, la température maximale connue lors du soudage a l'endroit le plus
écroui de la zone affectée est de l'ordre de 650°C. A cet endroit, la déformation plastique
s'accumule donc passe aprés passe entre la température ambiante et 650°C environ.

Pour reproduire la microstructure de la partie de la zone affectée correspondant au
maximum d'écrouissage, on a donc choisi de déformer le matériau par laminage a
température intermédaire. Ce procédé ne reproduit pas le caractére cyclique de la
déformation rencontrée dans les zones affectées réelles, mais il permet de traiter
rapidement une grande quantité de matériau.

La taille des coupons que nous avons laminés a été déterminée en fonction de la dimension
du four situé a c6té du laminoir (95300 mm), leur épaisseur avant laminage est de 25 mm
pour les aciers 316H et 316 L(N), et de 15 mm pour 'acier 316L. La direction de laminage
des coupons d’acier 316L(N) coincide avec la direction de laminage de la téle initiale (voir
plans SRMA 464-04 et 464-05). La longueur et la largeur des coupons en acier 316H
correspondent respectivement aux directions axiale et radiale du tube. La direction de

93



Il Matériaux

laminage des coupons en acier 316H correspond donc a la direction axiale du tube (voir
plans SRMA 941-02).

La procédure de laminage est la suivante : aprés avoir fait chauffer le four a 600°C, on
enfourne le coupon et on attend 1h45, on régle la distance entre rouleaux, on fait passer le
coupon entre les rouleaux une fois dans un sens, une fois dans le sens opposé ('autre
extrémité en avant et la face qui était au-dessus en dessous), on mesure I'épaisseur du
coupon, on remet le coupon dans le four et on recommence 1h45 aprés : réglage de la
distance entre rouleaux, etc. On réussit a obtenir I'épaisseur voulue en trois fois deux
passes, puis on trempe le coupon a I'eau. La température mesurée en peau du coupon
aprés deux passes de laminage est de 400°C environ. Le retrait du laminoir est de I'ordre de
0.5mm. Le taux de réduction d'épaisseur imposé lors du laminage a été choisi de telle sorte
que la dureté du matériau laminé corresponde au maximum de dureté observé dans les
zones affectées réelles, soit environ 230 HVj,. L'étude bibliographique indiquait en effet
gu’une dureté élevée augmentait les risques de fissuration en relaxation. Le Tableau 16
récapitule les taux de réduction d’épaisseur obtenus pour les différents coupons.

Comme le traitement thermo-mécanique de simulation des zones affectées consiste
exclusivement en un laminage a température moyenne, on appellera parfois les zones
affectées simulées "état écroui" par opposition a I'état hypertrempé caractéristique du métal
de base.

316 L(N) 316 H 316 L

Coupon Aele en % Coupon Aele en % Coupon Aele en %

C32C1 14.6 B1 Lin162 15.4 64-10-A 17.5

C32C2 15.4 B1 Lin202 15.4 64-10-B 17.5

C32C3 15.6 B2 Lin141 15.4

C32C5 15.7 B2 Lin224 15.4

C32B1 15.7

C32B2 15.7

Dans un méme coupon la variation de taux de réduction d’épaisseur est de + 0.1 mm

soit environ * 0.4%

Tableau 16 : Taux de réduction d'épaisseur obtenus par laminage entre 400°C et 600°C
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11.3.2 Zones affectées simulées non vieillies

1.3.2.1 Taille de grains

La taille de grains de l'acier 316H n'a pas été affectée par le traitement d'hypertrempe
destiné a remettre en solution les différents précipités. En revanche, le traitement
d’hypertrempe de l'acier 316L(N) conduit a un grossissement de grain de 45 ym a 60 um
(Figure 78). Les zones affectées réelles en acier 316L(N) étudiées au paragraphe précédent
ne montraient pas de grossissement de grain dans leur partie la plus écrouie (celle que I'on
a cherché a reproduire). Cette différence ne nous parait cependant pas génante pour la
représentativité des zones affectées simulées car on a pu constater un assez grande
variabilité de taille de grains dans les composants utilisés industriellement. D'ailleurs, le code
de dimensionnement RCC-MR (1993) impose seulement que la taille de grain moyenne ne
dépasse pas 180 um. De plus, on a vu dans la partie Bibliographie que la ductilité en fluage
des aciers 316 diminue lorsque la taille de grains augmente. En termes de fragilité
intergranulaire, nos résultats seront donc d’autant plus conservatifs que la taille de grain des
zones affectées simulées sera élevée.

Sens L
o ns} 100 pm

Figure 78 :  Micrographie optique de I'acier 316L(N) apres le traitement d’hypertrempe a 1170°C

1.3.2.2 Dureté

On a présenté dans le Tableau 17 les mesures de dureté moyenne des aciers. Ces mesures
indiquent que le traitement d’hypertrempe de I'acier 316 L(N) qui a fait grossir le grain a
aussi fait diminuer légerement la dureté, ce qui semble naturel. Ce méme traitement
appliqué a l'acier 316 H a fait chuter la dureté d’environ 20 HV, ce qui est certainement di a
la remise en solution des carbures intragranulaires. Les mesures du Tableau 17 montrent
également que le laminage conduit bien a un niveau moyen de dureté d’environ 230 HV
pour les trois aciers de I'étude.

La Figure 79 montre que I'élévation de dureté par laminage n’est pas homogéne dans
I'épaisseur de la tdle : la peau est plus écrouie que le cceur. L’écart type est respectivement
de 8, 10 et 14 unités Vickers pour les aciers 316L, 316L(N) et 316 H. Etant donné cette
hétérogénéité, on sera particulierement attentifs au lieu de prélévement des éprouvettes en
acier écroui lors de l'interprétation des essais mécaniques.
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316 L(N) 316 H 316 L
Etat de réception 149 149 132
Etat hypertrempé 135 131 132
Etat écroui 227 232 230

Tableau 17 : Dureté Vickers moyenne sous 30 kg des aciers de I'étude a I'état hypertrempé et a

I'état écroui
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Figure 79 :  Profil de dureté dans I'épaisseur des coupons a I'état écroui des aciers de I'étude
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On a réalisé I'examen en microscopie électronique en transmission de lames minces
prélevées au quart-épaisseur dans le coupon C32C1 des zones affectées simulées en acier
316L(N). Cet examen montre que I'écrouissage conduit a une densité de dislocations trés
élevée (> 4.10™ /m?). Concernant I'acier 316L(N), la Figure 80 montre des arrangements de
dislocations en cellules comme on avait pu en observer dans la zone affectée réelle a 0.2
mm de la zone fondue (Figure 68, page 84). La Figure 80 montre également des
arrangements en bandes semblables & ceux observés & 3 mm de la zone fondue dans la
zone affectée réelle (Figure 70, page 85). Le développement de sous-joints observé a 0.2
mm de la zone fondue n’a, en revanche, pas été observé dans les zones affectées simulées.
Ce dernier point était attendu car les sous-joints, signes de la restauration du réseau de
dislocations, ne se forment pas rapidement en dessous de 600°C (cf. § 1.3.1.1).

La microstructure des zones affectées simulées en acier 316H a été observée sur des lames
minces prélevées au quart-épaisseur du coupon B1Lin162. Elle est tout a fait similaire a
celle des zones affectées simulées en acier 316L(N): densité élevée de dislocations
arrangées en bandes et en cellules (Figure 81).

Dans ces deux aciers observés a I'état écroui, on a également pu noter que la précipitation
intergranulaire était trés faible voire inexistante. De plus, aucune précipitation de carbures
intragranulaire n’a pu étre détectée. L’'état de précipitation des zones affectées simulées en
acier 316L(N) est donc conforme a celui des zones affectées réelles (non vieillies). En
revanche, les zones affectées réelles en acier 316H, observées a I'état de réception (vieilli)
présentaient des précipités inter et intragranulaires. Le fait qu’on en n’observe plus a I'état
écroui signifie que le traitement d’hypertrempe de 'acier 316H a bien remis en solution les
précipités qui étaient apparus lors du vieillissement en service et que les quelques heures
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passées entre 400°C et 600°C lors du laminage n'ont pas suffi pour que des carbures
précipitent sur les dislocations.

Figure 80 :  Acier 316L(N) a I'état écroui : zone affectée simulée au quart-épaisseur, microscopie
électronique en transmission

Figure 81 :  Acier 316H a I'état écroui : zone affectée simulée au quart-épaisseur, microscopie
électronique en transmission
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1.3.2.4 Représentativité des zones affectées simulées non vieillies

On a juxtaposé dans le Tableau 18 les caractéristiques microstructurales au quart-épaisseur
des zones affectées de la soudure n°1 en acier 316L(N) et celles de la zone affectée
simulée du méme acier. La taille de grains et la dureté des zones affectées simulées sont
plus élevées que celles de zones affectées réelles, ce qui augmente le caractére conservatif
des résultats a venir. Par ailleurs, le traitement de simulation conduit bien a une élévation de
la densité de dislocations similaire a celle obtenue dans les zones affectées réelles. De plus,
I'organisation des dislocations en cellules et en parois est bien retranscrite. Enfin, I'état de
précipitation est conforme a celui des zones affectées réelles.

Nous n’avons pas réalisé d’étude comparative aussi poussée en ce qui concerne les zones
affectées simulées aciers 316H et 316L a I'état non vieilli, mais il ne nous apparait pas que
des différences majeures en ce qui concerne les structures de dislocations puissent
apparaitre entre ces différentes nuances. La cinétique de précipitation est certes accélérée
par 'augmentation de la teneur en carbone, mais sans doute pas suffisamment pour que
des précipités intragranulaires puissent se développer pendant le soudage.

En conclusion, on peut dire que, dans les cas des aciers 316, la microstructure de la partie
la plus écrouie des zones affectées par le soudage (entre 2 mm et 6 mm de la zone fondue)
peut étre reproduite par laminage entre 400°C et 600°C. Comme on I'a vu au paragraphe
11.2.2, le niveau d’écrouissage de cette zone (et par conséquent sa dureté) augmente avec le
nombre de passes de soudage. Or le taux de réduction d’épaisseur appliqué lors du
laminage peut étre choisi pour obtenir la dureté que l'on souhaite. Le laminage a
température moyenne constitue donc un moyen a la fois simple et souple pour produire en
grande quantité des zones affectées simulées.

Zone affectée réelle Zone affectée
Distance a la zone fondue : 0.2 mm 3mm 6 mm simulée
Taille moyenne de grains 45 45 45 60
Dureté Vickers sous 30kg 205 200 175 230
Densité de dislocations >4.10"/m* | ~210"/m* | ~210"/m*> | >4.10"/m?
Cellules oui peu marquées | peu marquées oui
Sous-joints quelques uns non non non
Parois ou bandes oui oui oui oui
Précipitation intergranulaire trés faible trés faible trés faible trés faible
Précipités intragranulaires non détectés non détectés non détectés non détectés

Tableau 18 : Comparaison des caractéristiques microstructurales au quart-épaisseur des zones
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11.3.3 Zones affectées simulées vieillies

On va étudier l'effet de deux types de vieilissement sur la microstructure des zones
affectées simulées. Le premier type de vieillissement est représentatif du fonctionnement en
service des composants soudés : quelques centaines ou quelques milliers d'heures a 600°C.
C'est en effet a cette température que l'on réalisera la plupart des essais mécaniques
présentés dans la partie suivante. Le deuxiéme type de vieillissement est plutdt représentatif
des traitements de détensionnement des soudures : quelques heures a des températures
comprises entre 550°C et 750°C. On se demande en effet quelle est la stabilité de la
structure d’écrouissage introduite lors du laminage et quelle est I'influence de la teneur en
carbone et en azote sur cette stabilité.

1.3.3.1 Vieillissements de type fonctionnement en service

Nous avons prélevé des lames minces dans les parties faiblement chargées (< 90 MPa) des
éprouvettes de fluage entaillées 464-301 et 941-43 en acier 316L(N) et 316H
respectivement. Etant donnée la faiblesse de ces chargement nous pensons que l'on peut
assimiler ce vieillissement a un vieillissement statique. La température d’essai est de 600°C
et la durée est respectivement de 505 heures et de 215 heures pour 'acier 316L(N) et 316H.

La Figure 82 montre qu’aprés ces traitements thermiques la structure d’écrouissage
introduite lors du laminage ne semble pas affectée. En revanche, de nombreux précipités
intergranulaires sont apparus (Figure 83). Cette constatation, conforme aux résultats tirés de
'étude bibliographique (cf. Annexe A § VIIL.1.1.1, page 279), indique que les zones
affectées simulées ainsi vieillies sont certainement sensibles a la corrosion intercristalline.

Alors qu’on n’a pas pu détecter de précipitation intragranulaire dans l'acier 316L(N), la
Figure 84 révéle la présence de nombreux carbures My3;Cg dans I'acier 316H. Le temps de
vieillissement de 'acier 316L(N) est pourtant plus long que celui de I'acier 316H. L'origine de
cette différence est certainement la teneur en carbone, plus élevée dans I'acier 316H. On
peut relever sur les observations de microscopie électronique en transmission une distance
moyenne entre précipité de I'ordre de 100 nm, ce qui correspond approximativement a que
ce qu’on avait observé dans ce méme acier a I'état de réception (vieilli 50000 h a 500°C).

Il sera trés intéressant d’étudier les différences entre I'acier 316L(N) et I'acier 316H pour des
essais de quelques centaines d’heures a 600°C car elles nous permettront peut-étre de
mieux cerner l'effet de « précipitation induite par écrouissage » décrit dans la partie
Bibliographie.

Nous avons mesuré la dureté des parties faiblement chargées des éprouvettes entaillées en
acier 316L(N) testées en fluage a 600°C. Ces éprouvettes sont prélevées a mi épaisseur
des tlles, la dureté initiale est donc de 215 HV3,. Nous avons pu constater que la dureté
n’évoluait pas avec la durée d’essai. Elle reste égale a 215 + 3 HV3y au moins jusqu’a 6300
heures a 600°C. La structure d'écrouissage développée a mi épaisseur des coupons
pendant le laminage parait donc stable a 600°C.
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Figure 82 :  Acier 316LN écroui puis vieilli 505 heures a 600°C, microscopie électronique en
transmission

Figure 83 :  Acier 316H écroui puis vieilli 215 heures a 600°C, microscopie électronique en
transmission

Figure 84 :  Acier 316H écroui puis vieilli 215 heures a 600°C, microscopie électronique en
transmission (la photo de droite a été réalisée en champ sombre pour révéler les
carbures M,3Cg inter et intragranulaires)
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1.3.3.2 Vieillissement de type détensionnement des soudures

Nous avons mesuré la dureté Vickers sous 30 kg des zones affectées simulées par
laminage aprés des vieillissements de 2 heures et de 24 heures a 550°C, 600°C, 650°C,
700°C et 750°C. Pour les aciers 316L(N) et 316H, 4 mesures ont été réalisées par état: a 2,
4, 6 et 8 mm de la surface. Pour l'acier 316L, 3 mesures ont été effectuées pour chaque
état: a 2, 4 et 6mm de la surface. Les résultats présentés sur la Figure 85 sont donc des
moyennes par état. lls montrent, conformément aux résultats présentés sur la Figure 13,
page 27, tirée de I'article de Williams (1980), une baisse progressive de la dureté lorsque la
durée et la température de traitement augmentent. Pour des vieillissements de 2 heures a
550°C, la dureté des aciers 316H et 316L(N) ne semble pas avoir évolué, alors que l'acier
316L s’est déja adouci. De maniére générale, la Figure 85 montre que I'acier 316L s’adoucit
pour des températures et des durées plus faibles que les aciers 316L(N) et 316H. La dureté
de ces états écrouis vieillis reste tout de méme relativement élevée en comparaison de celle
de I'état hypertrempé (135 HV3).

On a présenté sur la Figure 86 des observations réalisées par microscopie électronique en
transmission sur I'acier 316 L(N) écroui puis vieilli 2 heures a 700°C. Ces observations
indiquent que la restauration est loin d’étre aboutie. On a mesuré une densité de dislocations
de l'ordre de 4.10"/m?. La Figure 87 montre la microstructure de I'acier 316L écroui puis
vieilli dans les mémes conditions. La comparaison de cette figure a la précédente illustre le
fait que l'acier 316L se restaure plus rapidement que I'acier 316L(N). Comme aucune
précipitation intragranulaire n’a pu étre détectée dans ces aciers, on pense que c’est 'azote
en solution (sans doute couplé au molybdéne) qui retarde la restauration.

Contrairement a I'acier 316L(N), I'acier 316H est certainement le siége de la précipitation de
carbures intragranulaires lors des traitements au-dessus de 600°C. De nombreux auteurs
cités dans I'étude bibliographique affirment que les carbures intragranulaires apparus par
précipitation induite par écrouissage retardent la restauration du réseau de dislocations.
Pourtant, la Figure 85 indique que la dureté de ces aciers évolue de fagon identique lors des
traitements thermiques. Il nous semble que le réle de ces précipités intragranulaires ait été
surestimé par le passé car les comparaisons s’effectuaient uniquement entre des aciers a
haut carbone (qui précipitent rapidement et se restaurent lentement) et des aciers a bas
carbone sans ajout d’azote (qui ne précipitent pas et qui se restaurent rapidement). L’ajout
d’azote dans un acier a bas carbone ne favorise pas la précipitation de carbures
intragranulaires alors qu'il retarde bien la restauration. L’effet durcissant des carbures M»;Cg
n'est apparemment pas plus efficace que celui du carbone et de I'azote en solution. On
retiendra donc que les aciers a haute teneur en interstitiels résistent mieux a la restauration
que les aciers a bas interstitiels, qu’il y ait précipitation ou non.
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Figure 85 :  Dureté Vickers des zones affectées simulées en fonction de la température et de la

durée de vieillissement
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0.2 pm

Figure 86 :  Acier 316 L(N) écroui puis vieilli 2 heures a 700°C, microscopie électronique en
transmission

Figure 87 :  Acier 316 L écroui puis vieilli 2 heures a 700°C, microscopie électronique en
transmission
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1.3.4 Résumé du paragraphe II.3

Analyse de zones affectées simulées

e Afin de disposer de matériaux de référence, caractéristiques du métal de base non
vieilli, les aciers 316 H et 316 L(N) ont subi une hypertrempe a 1170°C. La dureté de
cet état hypertrempé vaut 135 HV 5y environ

e Par laminage entre 400°C et 600°C des trois aciers a l'état hypertrempé une
microstructure représentative de la partie la plus dure (230 HV5, environ) des zones
affectées non vieillies a été reproduite

e ['écrouissage par laminage n'étant malheureusement pas homogéne dans
I'épaisseur des tdles, nous serons attentifs dans la suite de I'étude au lieu de
prélévement des éprouvettes destinées aux essais mécaniques sur I'état écroui

o Pour les aciers 316H et 316L(N), ces "zones affectées simulées” que I'on appellera
souvent état écroui, présentent, comme les zones affectées réelles non vieillies, une
forte densité de dislocations arrangées en bandes ou en cellules, une faible
précipitation intergranulaire de carbures My3Cs mais pas de précipitation
intragranulaire

e Lorsque ces zones affectées simulées sont vieillies quelques centaines d'heures a
600°C, des carbures intragranulaires précipitent dans l'acier 316H mais pas dans
I'acier 316L(N)

o | a restauration de I'écrouissage est plus lente dans le cas des aciers 316H et
316L(N) que dans le cas de l'acier 316L. Etonnamment, on n’observe pas de
différence de cinétique de restauration entre l'acier 316H et l'acier 316L(N). La
précipitation intragranulaire de carbures M,3Cs induite par écrouissage ne jouerait
donc pas un réle plus important dans le retard a la restauration que l'azote en
solution
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1.4 Conclusions
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Les trois aciers de I'étude sont des aciers inoxydables austénitiques non stabilisés de type
316. Entre autres différences, ils possédent des teneurs en éléments interstitiels différentes :
haut carbone, haut azote pour I'acier 316L(N), haut carbone bas azote pour 'acier 316H, et
bas carbone, bas azote pour I'acier 316L. A I'état de réception, les aciers 316L(N) et 316L
étaient hypertrempés, et I'acier 316H était vieilli en service 50000 heures a 500°C.

Nous avons observé par microscopie optique et électronique les fissures en relaxation que
contenait I'acier 316H a I'état de réception. Les observations sont conformes aux indications
relevées dans la partie Bibliographie : les fissures, situées a quelques millimétres de la zone
fondue, se développent par cavitation autour des précipités intergranulaires, comme en
fluage. La dureté de la partie de la zone affectée contenant les fissures est supérieure a 200
HV3o. L'oxydation, qui ne nous apparait pas jouer un rdle prépondérant dans la fissuration,
prend une forme originale décrite en détail dans I'Annexe C.

Dans les zones affectées, les mesures de dureté et les observations réalisées par
microscopie électronique en transmission que nous avons réalisées ont révélé un
écrouissage lié aux incompatibilités de dilatation lors du soudage. Le durcissement lié a cet
écrouissage, qui s’étend jusqu’a environ 15 mm des zones fondues, atteint son maximum a
une distance de la zone fondue comprise entre 2 et 6 mm. Au-dela de ce maximum
d’écrouissage, la température connue lors du soudage est inférieure a 650°C environ, et les
microstructures de dislocations sont majoritairement planaires. Dans la partie des zones
affectées situées entre la zone fondue et le maximum d’écrouissage, en revanche, la
température connue lors du soudage est supérieure a 650°C et des signes de restauration
partielle du réseau de dislocations sont visibles. Le niveau de dureté augmente avec le
nombre de passes de soudage et peut atteindre 230 HV3y alors que celui du métal de base
(hypertrempé) est inférieur a 150 HV3,.

On a pu reproduire en laminant entre 400°C et 600°C des coupons hypertrempés des trois
aciers de I'étude une microstructure similaire a celle de la partie la plus écrouie des zones
affectées (partie qui contient les fissures). On a choisi le taux de réduction d’épaisseur pour
atteindre une dureté moyenne de I'état écroui de 230 HVj, qui représente la valeur
maximale mesurée dans les zones affectées réelles.

La précipitation induite de carbures intragranulaires observée dans l'acier 316H a I'état de
réception ainsi qu’a I'état écroui puis vieilli 215 heures a 600°C ne nous parait pas
responsable du fort durcissement des zones affectées car I'acier 316L(N) présente le méme
type de durcissement alors qu’il ne présente pas de précipitation intragranulaire a I'état
soudé non vieilli ni a I'état écroui puis vieilli 505 heures a 600°C.

La restauration de I'écrouissage lors de vieillissements au-dessus de 550°C est plus rapide
pour l'acier 316L que pour les deux autres aciers. Contrairement a ce que laissait penser
I’étude bibliographique, la précipitation induite des carbures intragranulaires ne semble pas
jouer un role si important dans la résistance a la restauration des aciers inoxydables non
stabilisés. Une forte teneur en interstitiels (qu'ils précipitent ou non) suffirait a stabiliser la
structure de dislocations introduite lors de I'écrouissage.
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Essais mécaniques et observations
métallographiques

Dans la partie Matériaux, une microstructure similaire a celle des zones affectées par le
soudage a été reproduite par laminage entre 400°C et 600°C. Il s’agit maintenant de
déterminer le comportement mécanique et la résistance a la rupture de cet état écroui. En
quoi son comportement difféere-t-il de celui du métal non affecté ? Cet état est-il
particulierement sensible a 'endommagement intergranulaire ? Pour mesurer ces effets de
I'écrouissage, les trois aciers 316 seront également étudiés dans leur état hypertrempé qui
est représentatif du métal non affecté.

La température d’essai choisie doit se situer dans la gamme de sensibilité a la fissuration en
relaxation mise en évidence par I'expérience industrielle (cf. § 1.2.1) a savoir entre 500°C et
700°C. Les circuits de refroidissement des réacteurs a neutrons rapides frangais
fonctionnent a 550°C, cette température aurait donc pu étre choisie comme température
d’essai. Cependant, la diffusion des lacunes joue un réle important dans le mécanisme de
rupture intergranulaire. Or cette diffusion est activée thermiquement. Afin de réaliser des
essais dont la durée est compatible avec celle de la thése, il nous a donc semblé préférable
de choisir une température supérieure a 550°C. Comme la ductilité en fluage des aciers
inoxydables de type 316 augmente avec la température dans la gamme 500°C-700°C (cf. §
1.3.2) et que la fissuration en relaxation requiert une certaine fragilit¢ des matériaux (cf. §
[.2.1), on ne pouvait pas pour autant choisir une température trop élevée. Résultant donc
d’'un compromis entre durée d’essai et fragilité, la température d’essai de 600°C a finalement
été choisie. Quelques essais complémentaires ont tout de méme été réalisés a 550°C.

Comme nous l'avons vu dans les deux parties précédentes, la composition chimique et
notamment la teneur en éléments interstitiels (carbone et azote) influencent fortement les
cinétiques de précipitation et de restauration de I'écrouissage des aciers inoxydables
austénitiques. De plus, les mécanismes de fissuration en relaxation proposés dans la
littérature pour les aciers inoxydables stabilisés évoquent le réle néfaste d’une forte teneur
en solutés (cf. 1.2.2). L’influence des solutés sur la fissuration en relaxation des aciers non
stabilisés nécessite donc d’étre éclaircie. C’est pourquoi le comportement et
I'endommagement des trois aciers de I'étude 316L(N), 316H et 316L seront comparés. On
prendra garde cependant a ne pas imputer systématiquement les différences observées aux
seuls éléments carbone et azote, car ces aciers difféerent également par leur teneur en
impuretés, leur taille de grains, etc.

Le comportement et 'endommagement a 600°C des aciers de type 316 hypertrempés ont
déja été largement étudiés. L'effet de I'écrouissage a température ambiante sur le
comportement et 'endommagement vers 600°C a également fait 'objet d’'un certain nombre
de publications qui montrent que I'écrouissage renforce la tenue mécanique et réduit la
ductilité. En comparant ces résultats et les nétres (portant sur des aciers écrouis entre
400°C et 600°C) on pourra donc estimer l'effet de la température d’écrouissage sur le
comportement et 'endommagement a 600°C.

Pour mettre en évidence les points communs et les différences entre les trois aciers étudiés,
les résultats sont présentés par type d’essai et non par matériau. Cette partie expérimentale
aborde successivement I'étude du comportement mécanique et celle de 'endommagement.
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lll.1 Comportement mécanique

Trois types d’essais mécaniques ont été choisis pour étudier le comportement des aciers
316L(N), 316H et 316L a I'état écroui et a I'état hypertrempé. |l s’agit d’essais de traction, de
fluage et de relaxation. Ces trois types d’essai permettent d’explorer le comportement
elastoviscoplastique des aciers pour des sollicitations monotones. Dans le cadre de I'étude,
on ne considérera pas le cas des sollicitations cycliques. En effet, ce type de sollicitation
n’intervient pas a priori dans la problématique de la fissuration en relaxation.

Le comportement mécanique des aciers étudiés sera comparé aux résultats de la littérature
et discuté dans le présent paragraphe; la partie « Discussion » étant entierement consacrée
a 'endommagement intergranulaire et a la fissuration en relaxation.

Les plans des éprouvettes utilisées se trouvent en Annexe D. Les tableaux de résultats des
essais mécaniques sont regroupés en Annexe E.

lll.1.1 Essais de traction sur éprouvettes lisses

lll.1.1.1 Conditions expérimentales et remarques préliminaires

Les essais de traction ont été réalisés au SRMA sur une machine électromécanique
INSTRON série 4507. La capacité de la cellule de force est de 200 kN. Le chauffage est
assuré par un four a lampes. La régulation thermique s’effectue grace a un thermocouple
attaché a l'aide d’un fil en fibres céramiques au fat de I'éprouvette. Un autre thermocouple
permet de vérifier que le gradient thermique mesuré ne dépasse pas trois degrés au cours
de I'essai. La piéce elle-méme est climatisée a 20°C + 3°C.

Les essais ont été réalisés a vitesse de déplacement imposée. La déformation longitudinale
de I'éprouvette est également suivie par un extensométre de marque EPSILON positionné
sur un systeme de report d’extensométrie comprenant deux tiges d’alumine en appui sur le
fat de I'éprouvette. La déformation maximale enregistrable avec I'extensomeétre est de 20%.
Les données concernant des déformations supérieures a 20% sont donc obtenues par
l'intermédiaire de la position de la traverse, moyennant bien sir une correction liée a la
raideur de la machine. Le module de Young imposé pour cette correction est de 150 GPa
(voir RCC-MR 1993).

La contrainte vraie (F/S) est calculée a partir de la contrainte conventionelle (F/So) en
supposant la déformation plastique isovolumique (S/So = lo/l). Ce calcul comme celui de la
déformation vraie In(l/lo) est réalisé aprés avoir retranché a I/lo la partie élastique F/SoE. Les
courbes de traction présentées dans cette partie sont tronquées pour ne faire apparaitre que
les déformations homogénes (allongement inférieur a I'allongement réparti).

ll.1.1.2 Effet de I’écrouissage par laminage
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La Figure 88 présente les courbes de traction obtenues pour l'acier 316H a [I'état
hypertrempé et a I'état écroui. L'effet de vitesse entre 10° s et 10* s est trés faible. L’état
hypertrempé montre, conformément aux données bibliographiques, une limite d’élasticité
relativement faible et une forte capacité d’écrouissage. Comme on pouvait s’y attendre, I'état
écroui présente, en revanche, une limite d’élasticité élevée et une relativement faible
capacité d’écrouissage résiduelle. L’allongement réparti mesuré sur I'état écroui est par
conséquent bien plus faible que celui de I'état hypertrempé.

Les courbes de traction obtenues sur I'acier 316L(N) sont présentées sur la Figure 89. Elles
sont tout a fait similaires a celles de l'acier 316H et n'aménent pas de remarques
supplémentaires.

L’état écroui a été obtenu par laminage entre 400°C et 600°C avec un taux de réduction
d’épaisseur de 15.5% environ (cf. § 11.3.1). En supposant que le laminage s’effectue en
déformation plane on peut calculer le rapport entre la déformation équivalente de Von Misés
moyenne et le taux de réduction d’épaisseur: il vaut 2/\3. Selon cette hypothése,
I'écrouissage par laminage correspondrait donc a une déformation équivalente de 17.9%.
On a tracé sur la Figure 90 la courbe de I'état hypertrempé et celle de I'état écroui décalée
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de cette déformation équivalente correspondant au laminage. On constate que les courbes
se superposent approximativement. L’écart entre les courbes résulte certainement des
différences de température et de direction entre la déformation de laminage et la
déformation en traction.
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Contrainte F/S en MPa
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Figure 90 :  Courbes de traction des aciers 316H et 316L(N) a 600°C, vitesses de déformation
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de 10° s et 5.10% 5!

On a également réalisé a 600°C sur I'acier 316L(N) un essai de traction interrompu a 17.9%
de déformation plastique. La décharge rapide de I'éprouvette a été suivie d’'un maintien a
charge nulle pendant 1h30. Nous n’avons pas pu faire I'acquisition de la déformation
pendant la phase de décharge, cependant nous avons suivi la déformation pendant toute la
durée du maintien a charge nulle (Figure 91). Nous avons alors constaté que I'éprouvette
s’est contractée progressivement selon la loi suivante :

£ =—0.48(1-exp(~t/28.5)) avec ¢ en % et t en minutes

Une partie importante de I'écrouissage de cet acier a 600°C est donc de nature cinématique.
Il est méme fort probable que I'éprouvette se soit contractée de maniére plastique lors de la
décharge. En effet, lors de la remontée en charge pratiquée aprés le maintien sous charge
nulle, la plasticité s’est développée pour une contrainte inférieure de 30 MPa a la contrainte
atteinte lors du premier chargement (voir Figure 92).
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Figure 91 :
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11.1.1.3 Effet de la vitesse de déformation

Contrainte F/S en MPa

On a vu au paragraphe précédent que l'acier 316H ne présente pas d’effet de vitesse en
traction & 600°C entre les vitesses de 10° s et 10" s™. La Figure 93a montre que pour des
déformations plastiques comprises entre 5% et 15%, il existe un effet de vitesse inverse
entre 10* s et 3.10° s™. Cet effet est certainement li¢ aux interactions entre dislocations et
solutés mobiles. Les oscillations périodiques de la charge en cours d’essai, révélatrices du
phénoméne Portevin-Le Chatelier (dit PLC, voir § VII1.3.1) sont présentes a 10°s™ et 10 s™
mais pas & 3.10° s™.

Pour I'acier 316H a 600°C, le phénoméne PLC se manifeste pour I'état écroui aux mémes
vitesses de déformation que pour [Iétat hypertrempé. L’écrouissage ne modifie
apparemment pas la vitesse de déformation critique séparant le domaine PLC et le domaine
de trainage des solutés par les dislocations.

Les résultats obtenus sur I'acier 316L(N) (Figure 94) ne présentent pas de différence notable
avec ceux obtenus sur I'acier 316H.
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Figure 93 :  Courbes de traction de l'acier 316H a 600°C pour des vitesses de déformation de

107 s et 3.10° s, éprouvettes prélevées au quart épaisseur des coupons dans le
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Figure 94 :  Courbes de traction de I'acier 316L(N) a 600°C pour des vitesses de déformation de
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107 s7, 5.10° s et 10° s, éprouvettes prélevées au quart épaisseur des coupons
dans le sens travers
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ll.1.1.4 Effet du lieu et du sens de prélévement des éprouvettes

Contrainte F/S en MPa

L’effet du lieu de prélevement (quart ou mi épaisseur de la tdle) est pratiquement inexistant
dans le cas de l'acier 316L(N) a I'état hypertrempé (Figure 95a). La Figure 95b montre que
dans le cas de l'acier 316L(N) a I'état écroui, I'effet du lieu de prélevement est plus
important. En comparaison de I'éprouvette prélevée au quart épaisseur, I'éprouvette
prélevée a mi-épaisseur possede une limite d’élasticité plus faible ainsi qu’'une plus forte
capacité d’écrouissage et donc un allongement réparti plus important. Autrement dit, I'état
laminé est plus écroui au quart épaisseur qu’a mi épaisseur. Cette remarque est cohérente
avec les mesures de dureté réalisées apres laminage (voir Figure 79, page 96).

Le sens de prélévement (travers ou long) des éprouvettes en acier 316L(N) a I'état
hypertrempé n’influence pas le comportement mesuré en traction (Figure 96a). La texture
cristallographique de cet état n’est donc pas suffisamment prononcée pour conduire a une
anisotropie du comportement mécanique. En revanche, 'état écroui est l1égérement plus
résistant dans le sens long que dans le sens travers (Figure 96b). La déformation de
laminage induit donc une Iégére anisotropie de comportement.
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Figure 95 :  Courbes de traction de l'acier 316L(N) a 600°C, vitesse de 510" s7, éprouvettes
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Figure 96 :  Courbes de traction de l'acier 316L(N) a 600°C, vitesses de 5.10% s, éprouvettes

prélevées au quart épaisseur des coupons dans le sens travers ou dans le sens long
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lll.1.1.5 Comparaison entre les différents aciers

Contrainte F/S en MPa

La Figure 97 montre que les courbes de traction a 600°C des différents aciers étudiés a
I'état hypertrempé ainsi qu’a I'état écroui sont relativement proches. L’'acier 316L(N) est tout
de méme plus résistant que I'acier 316H qui est lui-méme plus résistant que 'acier 316L.
Rappelons que pour les trois aciers, la dureté de I'état écroui est d’environ 230 HV3 et celle
de I'état hypertrempé de 135 HV3,.

Comme les mesures de dureté réalisées sur I'acier 316L a I'état écroui ont montré un certain
adoucissement avec la durée de vieillissement a 600°C (cf. § 11.3.3), un essai de traction a
été mené sur cet acier aprés avoir maintenu I'éprouvette 2 heures dans le four a 600°C.
Conformément a ce qu’on attendait, la Figure 98 montre que la limite d’élasticité chute
rapidement a cette température.

L’effet PLC se manifeste indépendamment de l'acier et de I'état d’écrouissage testé. Cet
effet disparait lorsque la vitesse de déformation devient inférieure ou égale a 3.10°s™.
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Figure 97 :  Courbes de traction des aciers 316H, 316L(N) et 316L a 600°C, vitesses de

déformation de 107 s et de 5.10™ s, éprouvettes prélevées au quart épaisseur des
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Figure 98 :  Courbes de traction a 600°C de l'acier 316L a I'état écroui, vitesse de déformation
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de 510 s7, éprouvettes prélevées a mi-épaisseur des coupons dans le sens
travers
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lll.1.2 Essais de fluage sur éprouvettes lisses

lll.1.2.1 Conditions expérimentales et remarques préliminaires

Les essais de fluage sur éprouvettes lisses ont été réalisés au SRMA sur des machines a
poids mort ADAMEL type TR. Il s’agit donc d’essais a effort constant et non a contrainte
constante. Les fours a résistance comportent trois zones. Trois thermocouples sont attachés
au fat de I'éprouvette et permettent de vérifier que le gradient de température le long de
I'éprouvette est inférieur a 3°C. La puissance de chauffage est régulée a l'aide d’'un
contréleur EUROTHERM par rapport a un quatriéeme thermocouple solidaire du four. Les
salles contenant les machines de fluage sont climatisées a 20°C. L’allongement des
éprouvettes est mesurée par I'intermédiaire d’un extensométre prenant appui dans les trous
usinés dans les tétes des éprouvettes (voir plan page 306). Les capteurs capacitifs
d’allongement ont une précision de l'ordre de 0.3 uym. Leur stabilité dans le temps est
vérifiée périodiquement. La mise en charge s’effectue a I'aide d’'une manivelle permettant
une montée en charge progressive d’'une durée variant entre une et deux minutes. Le temps
entre la mise en chauffe du four et la mise en charge de 'essai est compris entre quatre et
cing heures.

Les éprouvettes lisses testées en fluage ont été prélevées au quart épaisseur dans le sens
travers pour les aciers 316L et 316L(N) et au quart épaisseur dans le sens long pour I'acier
316H.

La dispersion observée pour une méme contrainte nominale en termes de vitesse de
déformation secondaire ainsi qu'en termes de temps a rupture est d’environ un facteur 2.
Cette dispersion s’explique avant tout par la forte sensibilité de la vitesse de fluage a la
température (énergie d’activation de I'ordre de 300 kJ/mol).

Les essais de fluage sur éprouvettes lisses en acier 316L a I'état hypertrempé que nous
présentons ici n'ont pas été réalisés dans le cadre de la présente thése mais sont issus du
document n°4 du groupe de travail « matériaux » (référence CEA : D.tech RMA/GMM, 74,
1969). Ces essais n'ont pas été réalisés sur la méme téle que I'acier 316L de la thése. La
composition chimique des deux coulées est cependant trés voisine et correspond aux
mémes spécifications VIRGO 14 SSB.

ll.1.2.2 Mise en charge

Les contraintes auxquelles ont été effectués les essais sont choisies de telle sorte que la
durée des essais soit comprise entre 10 et 10000 heures (ce qui correspond a des vitesses
de déformation en stade secondaire comprises entre 10" s™ et 10° s™ environ). Il se trouve
que ces contraintes sont inférieures a la limite d’élasticité des aciers a I'état écroui. La mise
en charge des essais réalisés sur cet état est donc purement élastique. En revanche, ces
contraintes sont nettement supérieures a la limite d’élasticité des aciers a I'état hypertrempé.
La mise en charge des essais réalisés sur cet état conduit donc a une déformation plastique
importante (entre 5% et 10%). La Figure 99 montre que les courbes de mise en charge des
essais de fluage sur l'acier 316L(N) a Ietat h}/pertrempe correspondent bien aux courbes de
traction a vitesse élevée (10 s" et 10* s™). On retiendra que l'état hypertrempé est en
réalité écroui lors de la mise en charge des essals de fluage. Le niveau d’écrouissage en
question augmente bien sdr avec la contrainte appliquée. La contrainte nominale représente
le rapport de la force appliquée a la section initiale de I'éprouvette (F/So), elle ne tient donc
pas compte de la déformation de mise en charge.
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Figure 99 :  Courbes de mise en charge d’essais de fluage et courbe de traction a 600°C de

I'acier 316L(N) a I'état hypertrempé, vitesse de déformation de I'ordre de 5. 10* 57,
éprouvettes prélevées au quart épaisseur dans le sens travers

l.1.2.3 Effet de I’écrouissage par laminage
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Comme on peut le voir sur la Figure 100 la vitesse de déformation de l'acier 316L(N) en
stade secondaire de fluage est trés fortement diminuée par I'écrouissage. Pour une
contrainte nominale donnée, plus de deux ordres de grandeur séparent les vitesses de
déformation secondaire de I'état écroui et de I'état hypertrempé. La Figure 101 montre que
les aciers 316H et 316L présentent un effet d’écrouissage sur la vitesse de déformation tout
a fait similaire a celui de I'acier 316L(N).

Le Tableau 19 montre que l'effet de I'écrouissage sur la sensibilité de la vitesse de
déformation a la contrainte n’est pas trés marqué. Les valeurs des coefficients n mesurés
sont de l'ordre de 18 aussi bien pour I'état hypertrempé que pour I'état écroui. Ces valeurs
élevées ne sont pas inhabituelles pour ce type d’acier a 600°C dans ce domaine de
contraintes (Deleury 1980). On a vu dans la partie Bibliographie (§ 1.3.1.1) que la valeur de
ce coefficient augmente avec la vitesse de déformation concernée, ce qui a d’ailleurs amené
certains auteurs a proposer des lois en sinus hyperbolique plutét que des lois puissance. La
Figure 102 semble indiquer que les essais que nous avons réalisés sur I'acier 316L(N) a
I'état hypertrempé suivent cette tendance.

Les résultats de fluage a 600°C présentés ici ont été obtenus sur des aciers 316 écrouis par
laminage entre 400°C et 600°C. Les études citées dans la partie Bibliographie portant sur
I'effet de I'écrouissage a température ambiante sur le fluage vers 600°C montrent que
I’écrouissage renforce considérablement la résistance a la déformation de fluage. D’aprés
nos résultats, 'augmentation de la température d’écrouissage ne modifie donc pas la
tendance. De méme, 'étude de Wilshire et Willis (2001) portant sur le fluage a 575°C d’'un
acier 316H écroui par traction a température ambiante indique que I'écrouissage réduit la
déformation de fin de stade primaire. Les essais que nous avons réalisés montrent une
tendance similaire (voir Tableau 20).
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Figure 100 : Vitesse de déformation en stade secondaire de fluage a 600°C en fonction de la
contrainte nominale appliquée, acier 316L(N) a I'état écroui et a I'état hypertrempé
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Figure 101 : Vitesse de déformation en stade secondaire de fluage a 600°C en fonction de la
contrainte nominale appliquée, aciers 316H et 316L a [l'état écroui et a Il'état
hypertrempé
316L(N) 316H 316L
Etat hypertrempé 21 14 21
Etat écroui 21 17 17
¢,=Ac"
Tableau 19 : Coefficent n apparent des lois de fluage secondaires a 600°C des aciers 316L(N),

316H et 316L a I'état hypertrempé et a I'état écroui, lois calculées avec la contrainte
nominale de fluage
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Figure 102 : Vitesse de déformation en stade secondaire de fluage a 600°C en fonction de la
contrainte appliquée (contrainte nominale augmentée par la déformation de mise en
charge), acier 316L(N) a I'état écroui et a I'état hypertrempé

316L(N) 316H 316L
Etat hypertrempé 2.7 1.7 -
Etat écroui 0.3 0.3 0.3

Tableau 20 : Allongement moyen (en %) en fin de stade primaire de fluage & 600°C, aciers 316H,
316L(N) et 316L a I'état écroui et a I'état hypertrempé, l'allongement de mise en
charge n’est pas pris en compte
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ll.1.2.4 Comparaison des différents aciers

La Figure 103 compare la résistance a la déformation de fluage des différents aciers 316
testés. A I'état hypertrempé comme a I'état écroui, les aciers 316H et 316L(N) possedent
des comportements en fluage relativement proches. L’acier 316L quant a lui est bien moins
résistant que ceux-ci. Sa dureté a I'état hypertrempé et a I'état écroui est cependant
identique a celle des deux autres aciers (cf. 11.3.2.2), et son comportement en traction a
600°C a I'état écroui est trés proche de celui de I'acier 316H (cf. Figure 97). Pour les essais
les plus longs, il semble que 'acier 316L(N) soit Iégérement plus résistant que 'acier 316H.
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Figure 103 : Vitesse de déformation en stade secondaire de fluage a 600°C en fonction de la
contrainte nominale appliquée, aciers 316L(N), 316H et 316L a I'état hypertrempé et
a l'état écroui
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lll.1.3 Essais de relaxation sur éprouvettes lisses

ll.1.3.1 Conditions expérimentales et remarques préliminaires

Seul I'acier 316L(N) a été testé en relaxation sur éprouvettes lisses. Les éprouvettes ont été
prélevées en sens travers, a mi épaisseur des coupons écrouis ou hypertrempés. La
longueur utile des éprouvettes est de 30 mm. La machine électromécanique utilisée pour les
essais de relaxation est de marque MAYES modéle ESM 100. Lors de ces essais,
I'asservissement est effectué sur le signal moyen fourni par deux capteurs de déplacement
de type capacitif reliés a un systéme d’extensométrie particulierement rigide qui se fixe au
niveau des collerettes usinées sur les éprouvettes (cf. plan en Annexe D). Avant de
procéder a I'essai proprement dit, on effectue en asservissant la machine sur le signal de la
cellule de force quelques cycles de charge et de décharge (a une contrainte maximale
inferieure a 50 MPa). Cette étape permet d’assurer la bonne stabilité ultérieure du
positionnement de I'extensométre.

Trois thermocouples permettent de vérifier que le gradient de température mesuré ne
dépasse pas un degré. La température réelle est donc de 600°C + 3°C. La piece est
climatisée a 20°C.

La mise en charge des essais s’effectue a vitesse de déformation constante (10'4 s',10° s
ou 10° s™) jusqu’a ce qu'on atteigne un niveau de déformation donné. La déformation est
alors maintenue constante. Les variations sur la mesure du déplacement pendant la phase
de relaxation sont de plus ou moins 0.5 um. En réalisant dix acquisitions par seconde en fin
de mise en charge et en début de relaxation, on a pu mettre en évidence I'existence d’'un
« overshoot » de 1.5 um et d’une durée de 0.4 s environ lorsque la vitesse de mise en
charge la plus élevée (10'4 s'1) est utilisée. L'overshoot ne dépasse pas 0.5 ym dans le cas
des vitesses de mise en charge plus faibles.

A chaque condition d’essai donnée (vitesse de mise en charge et niveau de déformation
atteint) correspond une éprouvette. Aprés 96 heures de relaxation, chaque éprouvette est
déchargée jusqu’a 50 MPa puis testée a nouveau dans des conditions identiques mais
pendant 24 heures uniquement. Seules les premiéeres relaxations sont décrites dans ce
paragraphe; les données correspondant aux deuxiémes relaxations se trouvent en
Annexe E, avec I'ensemble des tableaux de résultats des essais mécaniques.

ll.1.3.2 Mises en charge
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On a réalisé des essais a 0.6% de déformation plastique pour I'état hypertrempé comme
pour I'état écroui. Etant donnée la différence de limite d’élasticité entre ces deux états, la
contrainte atteinte en fin de mise en charge est trés différente, comme on peut le constater
sur la Figure 104. Cette figure confirme la présence de I'effet Portevin-Le Chatelier (PLC)
pour une vitesse de déformation de 10* s, et son absence a pour les vitesses inférieures
ou égales a 10° s™. L'effet de vitesse négatif entre 10* s et 10° s est lui aussi confirmé.
La 6Fig1ure 104 indique également que I'effet de vitesse redevient positif entre 10 s et de
107 s™.

Aprés les 96 heures de relaxation, les éprouvettes sont déchargées puis déformées a
nouveau jusqu’'a 0.6% de déformation. On peut comparer alors les courbes de remontée en
charge de la Figure 105 et les courbes de mise en charge initiales (Figure 104). En ce qui
concerne I'état hypertrempé, on constate que l'effet PLC se manifeste aprés la relaxation
pour une vitesse de 10° s, contrairement au cas de la mise en charge initiale. On peut
remarquer aussi qu’en ce qui concerne l'état hypertrempé, la plasticité débute lors du
rechargement au niveau de contrainte atteint a la fin de la mise en charge initiale. En
revanche, en ce qui concerne I'état écroui, la plasticité débute lors du rechargement a un
niveau de contrainte légerement inférieur a celui atteint a la fin de la mise en charge initiale.

Les modules d’Young mesurés lors de la mise en charge des essais de relaxation varient
entre 130 et 140 GPa, ce qui est légérement inférieur aux valeurs de la littérature (RCC-MR
1993).
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Figure 104 : Courbes de mise en charge des essais de relaxation réalisés sur I'acier 316L(N) a
600°C a l'état hypertrempé et a I'état écroui, 0.6% de déformation plastique imposée
a la vitesses de déformation de 10* s, 10° s ou de 10° s
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Figure 105 : Courbes de remontée en charge de l'acier 316L(N) a 600°C aprés 96 heures de

relaxation, a I'état hypertrempé et a I'état écroui, 0.6% de déformation plastique
imposée 4 la vitesse de déformation 10* s, 10° s ou 10° s™
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l1.1.3.3 Relaxation

Contrainte en MPa

Les courbes de relaxation obtenues pour une déformation plastique imposée a la mise en
charge de 0.6% sont présentées en échelle linéaire sur la Figure 106, et en échelle
logarithmique sur la Figure 107. La Figure 108 présente, pour les mémes essais, |'évolution
en fonction du temps du rapport entre la contrainte et la contrainte initiale. Ces figures
montrent que le comportement en relaxation de I'acier 316L(N) a I'état hypertrempé comme

a

I’état écroui dépend relativement peu de la vitesse de mise en charge. Par ailleurs, le taux

de relaxation de I'état écroui aprés 96 heures d’essai n’est que peu supérieur a celui de I'état
hypertrempé (35% contre 28%), alors que la contrainte initiale est environ deux fois plus

él

evée pour les essais sur I'état écroui que sur I'état hypertrempé.
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Figure 106 : Courbes de relaxation de la contrainte en fonction du temps (échelle linéaire) de

Contrainte en MPa

I'acier 316L(N) a 600°C, état hypertrempé et état écroui, pour 0.6% de déformation
plastique imposée & la mise en charge & une vitesse de 10* s, 10° s" et 10° s
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Figure 107 : Courbes de relaxation de la contrainte en fonction du temps (échelle logarithmique)
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de l'acier 316L(N) a 600°C, état hypertrempé et état écroui, pour 0.6% de
déforr6nat1ion plastique imposée a la mise en charge a une vitesse de 1 0*s? 10° s’
et10” s
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Figure 108 : Courbes de relaxation de la contrainte rapportée a la contrainte initiale en fonction
du temps (échelle logarithmique) de l'acier 316L(N) a 600°C, état hypertrempé et
état écroui, pour 0.6% de déformation plastique imposée a la mise en charge a une

vitesse de 10* s, 10° s" et 10° s™

Pour comparer le comportement en relaxation de I'acier 316L(N) a I'état écroui avec celui de
I'état hypertrempé, on a également réalisé des essais a méme contrainte initiale pour les
deux états. Dans ce cas, la déformation imposée differe fortement entre les deux états. On a
choisi une déformation plastique de 6% pour I'état hypertrempé, ce qui correspond a une
contrainte d’environ 270 MPa (la vitesse de mise en charge étant de 10° s'1). La déformation
de I'état écroui correspondant a cette contrainte est donc purement élastique et vaut environ
0.2%. La Figure 109 présente les résultats obtenus lors de ces essais. L’allure des courbes
est peu modifiée par I'écrouissage, cependant le taux de relaxation aprés 96 heures de
relaxation est moins élevé pour I'état écroui (30%) que pour I'état hypertrempé (40%).
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Figure 109 : Courbes de relaxation de I'acier 316L(N) a 600°C pour des déformations imposée a
la mise en charge de 6% plastique pour I'état hypertrempé (270 MPa) et de 0.2%
élastique pour l'état écroui (260MPa), vitesse de déformation lors de la mise en

charge de 1 0°s’
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Vitesse de déformation en s-1

Lors de la phase de relaxation, la déformation totale de I'éprouvette (ero7) est maintenue
constante, en décomposant la déformation totale en une partie élastique (gg ) et une partie
viscoplastique (eyp) on obtient alors I'équation suivante :

. . . _ . . _ 6
Eror =€gL TEyp =0 soit  &p = /E

Dans l'objectif de calculer cette vitesse de déformation plastique en fonction du temps de
relaxation (t), on a réalisé un lissage des données expérimentales selon la formule suivante :

o(t) = o, + (00 - 0.,) €Xp(-A tB)
D’ou I'on tire :

) AB
Eyp = ? (Go - Gw) tB—1 eXp(-A tB)

Les valeurs des coefficients A, B, o, et o, identifiées sur chaque essai se trouvent en
Annexe E avec I'ensemble des résultats des essais mécaniques réalisés.

La Figure 110 présente I'évolution de la vitesse de déformation plastique pendant les essais
de relaxation a 0.6% de déformation imposée. Cette figure appelle plusieurs remarques :

e La vitesse de déformation viscoplastique en tout début de relaxation est toujours
voisine de la vitesse déformation de mise en charge, ce qui est cohérent avec
I'hypothése de continuité de la vitesse des dislocations (Blanc 1986)

e La vitesse de déformation viscoplastique diminue rapidement au cours de la relaxation
et atteint rapidement des valeurs trés faibles

¢ Deux régimes de déformation semblent apparaitre : un régime de vitesse élevée ou la
contrainte évolue peu avec la vitesse de déformation et un régime faible vitesse ou la
contrainte évolue plus fortement avec la vitesse de déformation.

En ce qui concerne I'état hypertrempé, des résultats similaires avaient été obtenus a 600°C
sur un acier 316L(N) par Blanc (1986). La vitesse de deformatlon separant les deux régimes
de déformation observés par cet auteur était environ 3. 10® s, Les resultats que nous
obtenons sur I'état écroui indiquent plutét une transition aux alentours de 2.107 s
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Figure 110 : Vitesse de déformation viscoplastique en fonction de la contrainte lors d’essais de
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relaxation sur l'acier 316L(N) a 600°C, deformat/on plast/gue /mposee a la mise en
charge de 0.6% a la vitesse de déformation de 1 0*s s"ou10°s’
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Sur la Figure 111, on a placé les points correspondants aux fluage secondaire dans le
méme diagramme que les données de relaxation. La comparaison n’est bien sir pas
véritablement valide car la relaxation s’apparente davantage au stade primaire qu’au stade
secondaire du fluage. On s’attend donc a observer, pour une contrainte donnée, des
vitesses de relaxation plus élevées en relaxation qu’en fluage secondaire.

A l'état écroui, la correspondance entre la vitesse de fluage secondaire et la vitesse de
relaxation est relativement bonne (Figure 111b). Les éprouvettes de fluage ayant été
prélevées au quart épaisseur des coupons, elles sont Iégérement plus écrouies que les
éprouvettes de relaxation prélevées a mi épaisseur. De plus, les vitesses de fluage
secondaire sont environ vingt fois plus faibles que les vitesses de fluage primaires. Ces deux
phénomeénes expliquent donc le décalage observé.

A I'état hypertrempé, en revanche, le décalage entre les données de fluage stationnaire et
celles de relaxation a 0.6% est trés important (Figure 111a). L’écart entre les vitesses de
fluage primaire et secondaire ne peut I'expliquer. Comme les essais de fluage sont réalisés
a des contraintes telles que l'acier a I'état hypertrempé se déforme fortement a la mise en
charge (de 5% a 10%), le niveau d’écrouissage lors des essais de fluage et des essais de
relaxation a 0.6% est tres différent. Cet effet d’écrouissage expliquerait le décalage observée
sur la Figure 111a. Afin de confirmer cette hypothése, on a ajouté sur la Figure 112 les
données de relaxation a 6%. Comme prévu, I'accord est cette fois relativement bon.

La comparaison des données de fluage et de relaxation confirme ainsi I'importance de la
déformation plastique préalable sur le comportement viscoplastique.
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Figure 111 : Vitesse de déformation viscoplastique en fonction de la contrainte pour [l'acier
316L(N) a 600°C a l'état hypertrempé et a I'état écroui, lors d’essais de relaxation
(déformation plastique imposée a la mise en charge de 0.6% a la vitesse de
déformation de 10* s7, 10° s ou 10° s") et lors d’essai de fluage en stade
secondaire
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Figure 112 : Vitesse de déformation viscoplastique en fonction de la contrainte pour [l'acier

316L(N) & 600°C a létat hypertrempé, lors d’essais de relaxation (déformation
plastique imposée a la mise en charge 0.6% ou 6% a la vitesse de déformation de
10° s ) et lors d’essais de fluage en stade secondaire

Ill.1.4 Mécanismes de déformation
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Les résultats obtenus permettent de compléter la description des différents mécanismes de
déformation des aciers de type 316 a I'état hypertrempé comme a I'état écroui évoqués dans
la partie Bibliographie ainsi qu’au paragraphe VII1.3 de ’Annexe A.

Blanc (1986) a montré pour un acier 316L(N) hypertrempé que I'effet Portevin-Le Chatelier
disparait & 600°C pour les vitesses de déformation inférieures ou égales a 3.10° s (cf.
Figure 258, page 287). Les essais présentés ici confirment ce résultat et montrent
également que cette frontiere ne semble dépendre ni de I'écrouissage ni de l'acier 316
considéré. Rappelons que la disparition de I'effet PLC correspond au fait que les dislocations
passent majoritairement en régime de trainage des solutés.

D’aprés Challenger (1978), la restauration commence a jouer un role important dans les
mécanismes de déformation pour les aciers 316 a I'état hypertrempé a des vitesses de
fluage d’environ 10® s & 600°C. Or c'est également autour de cette vitesse de déformation
que les essais de relaxation réalisés sur I'acier 316L(N) mettent en évidence une transition
de mécanisme de déformation. On est donc tenté d’associer cette vitesse de déformation au
passage d'un régime de glissement activé a un régime contrdolé par la montée des
dislocations. Cette hypothése est cohérente avec la diminution de la sensibilité de la
contrainte a la vitesse de déformation lorsque celle-ci augmente.

Une augmentation trés significative de la résistance au fluage par écrouissage a été
observée sur I'acier 316L(N). Cependant, I'écrouissage modifie peu le coefficient n des lois
de fluage secondaire, ce qui semble indiquer qu’il ne change pas fondamentalement les
mécanismes controlant la déformation. Les essais de relaxation réalisés sur I'acier 316L(N)
a I'état écroui ainsi qu’a I'état hypertrempé (plus ou moins déformé a la mise en charge) sont
cohérents avec les essais de fluage. La vitesse de déformation a une contrainte donnée
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diminue fortement lorsque le niveau d’écrouissage augmente, sans pour autant que la pente
de la courbe logarithmique donnant la vitesse en fonction de la contrainte soit modifiée.

A contrainte donnée, la diminution de la vitesse de déformation de fluage liée a I'écrouissage
est sensiblement identique pour les trois aciers étudiés. Or le vieillissement pendant
quelques centaines d’heures a 600°C de Il'acier 316L(N) écroui ne conduit pas a la
précipitation de carbures intragranulaires, contrairement au cas de I'acier 316H (cf. § 11.3.3).
Il apparait donc que 'augmentation de la résistance au fluage par écrouissage est liée a
I'effet direct de 'augmentation de la densité de dislocations plutdét qu’a I'effet indirect de la
précipitation induite.

Bien que les aciers 316L(N) et 316H possédent des cinétiques de précipitation
intragranulaires différentes, ils présentent des comportements en fluage trés proches. L'effet
durcissant de la précipitation intragranulaire sur le fluage de l'acier 316H parait donc du
méme ordre que celui de I'azote en solution dans I'acier 316L(N). Les essais de fluage les
plus longs indiquent que I'acier 316L(N) est légerement plus résistant a long terme que
'acier 316H. La coalescence des carbures et/ou la diminution de la teneur en carbone en
solution dans I'acier 316H sont sans doute a I'origine de cette tendance.

La résistance au fluage des aciers 316L(N) et 316H a [I'état écroui comme a ['état
hypertrempé est bien plus élevée que celle de l'acier 316L alors que leur dureté et leur
comportement en traction a 600°C sont relativement proches. Cette différence est selon
nous révélatrice de I'importance du réle joué a 600°C par le carbone et I'azote dans le
mécanisme de déformation a vitesse lente (trainage des solutés par les dislocations). On
peut sans doute rapprocher ce résultat des mesures et des observations du paragraphe
[1.3.3 qui ont montré que les aciers 316H et 316L(N) résistaient mieux a la restauration de
I'écrouissage que I'acier 316L.
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lll.1.5 Résumé du paragraphe Ill.1
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Comportement mécanique

Les trois aciers étudiés présentent en traction a 600°C des comportements
mécaniques similaires. L’écrouissage par laminage augmente tres neftement la
limite d’élasticité de ces aciers, diminue leur capacité d’écrouissage résiduelle ainsi
que leur allongement réparti. Le comportement de la téle en acier 316L(N) a l'état
hypertrempé apparait homogene et isotrope. En revanche le méme acier a I'état
écroui est légerement anisotrope et présente une hétérogénéité de comportement
dans I'épaisseur de la tble car I'écrouissage induit par le laminage est plus élevé a la
surface des coupons qu’en leur cceur. L’effet Portevin-Le Chatelier est observé
indépendamment de [l'acier et de ['état d’écrouissage pour des vitesses de
déformation de 10 s & 10° s mais pas pour des vitesses inférieures ou égales a
3.10° s7. Le comportement ne dépend pas de la vitesse de déformation dans le
domaine compris entre 10* s & 10° s mais un effet de vitesse inverse a été
observé entre 10* s" et 10° 57"

Les essais de fluage a 600°C sont réalisés a des contraintes telles que les aciers a
I'état hypertrempé se déforment a la mise en charge entre 5% et 10%. La mise en
charge des aciers a I'état écroui est en revanche purement élastique. Pour les trois
aciers testés, I'écrouissage par laminage diminue d’environ deux ordres de grandeur
la vitesse de fluage stationnaire pour une contrainte donnée. L’écrouissage diminue
également la déformation de fin de stade primaire. Les aciers 316H et 316L(N) ont
des comportements en fluage similaires aussi bien a I'état hypertrempé qu’a I'état
écroui. A méme niveau d’écrouissage, I'acier 316L est moins résistant que ceux-ci.

Seul l'acier 316L(N) a été testé en relaxation a 600°C. Pour une déformation
plastique de mise en charge de 0.6%, les comportements en relaxation de I'état
écroui et de I'état hypertrempé sont similaires bien que le niveau de contrainte soit
tres différent. A méme niveau de contrainte initiale, I'état écroui se relaxe moins
rapidement que [l'état hypertrempé. La continuité de la vitesse de déformation
viscoplastique entre la mise en charge et la relaxation proprement dite a été veérifiee
pour I'ensemble des essais. Les essais de relaxation indiquent une transition de
régime de déformation située entre 1 0%s"et10” s

L’écrouissage par laminage renforce nettement la résistance a la déformation

des trois aciers 316 étudiés. Les mécanismes de déformation ne semblent pas

pour autant modifiés par cet écrouissage. Le passage des dislocations en régime de

trainage s’effectue a 600°C aux alentours de 1 0° s’ indépendamment de

I'écrouissage. La transition correspondant au changement de mécanisme de

géform;eztiqn entre glissement activé et montée des dislocations se situe entre 1 0%s
et10" s .

L’effet durcissant de I'écrouissage est directement lié a 'augmentation de la
densité de dislocations et non a Il'effet de précipitation induite. Dans le
domaine couvert par les essais réalisés, I'azote en solution dans [I’acier
316L(N) produit un durcissement équivalent ou supérieur a celui de Ila
précipitation induite du carbone dans I’acier 316H.
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ll.2 Endommagement et rupture

Une microstructure similaire a celle des zones affectées par le soudage a été reproduite par
laminage entre 400°C et 600°C. L’étude du comportement mécanique a 600°C de trois
aciers 316 dans cet état écroui a montré que I'écrouissage augmentait nettement leur
résistance a la déformation. Il s’agit maintenant de mesurer leur résistance a
'endommagement et a la rupture.

Dans un premier temps, il nous faut déterminer si la fissuration en relaxation peut étre
reproduite sur les aciers 316 a I'état écroui par laminage. Dans ce but, des éprouvettes CT
(Compactes de Traction) pré-fissurées en acier 316 écroui seront testées en relaxation. Ces
éprouvettes ont 'avantage de présenter une pré-fissure qui simule la présence d’'un défaut
de soudage a partir duquel la fissuration en relaxation peut se développer. Le chargement
des éprouvettes CT simule quant a lui les contraintes résiduelles de soudage. Ce
chargement décroit au fur et a mesure que I'acier se déforme en pointe de fissure de méme
que les contraintes résiduelles se relaxent dans un composant soudé que I'on réchauffe.

Dans un deuxiéeme temps, on étudiera sur différentes géométries et sous différentes
sollicitations mécaniques, les modes de rupture des aciers a I'état écroui et a I'état
hypertrempé. L’étude bibliographique a révélé I'existence d’'une transition de mécanisme de
rupture avec le temps ainsi que l'effet, néfaste a la ductilité, d'une augmentation de la
triaxialité des contraintes ou de la taille de grains. Cependant, on ne dispose pas de
données équivalentes concernant les aciers écrouis. Ces données sont pourtant
nécessaires a la compréhension et a la modélisation de la fissuration en relaxation car les
fissures se développent justement dans des zones écrouies. Les mesures et les
observations métallographiques de cette étude concernent des essais de traction et de
fluage sur éprouvettes lisses, des essais de fluage sur éprouvettes axisymétriques entaillées
et des essais de traction lente sur éprouvettes CT pré-fissurées.

Le lecteur trouvera le plan des éprouvettes utilisées en Annexe D et les tableaux
récapitulatifs de 'ensemble des résultats d’essais en Annexe E.

lll.2.1 Essais de relaxation sur éprouvettes CT

lll.2.1.1 Conditions expérimentales et remarques préliminaires

Pour les aciers 316L et 316L(N), le sens de prélévement des éprouvettes est tel que la
charge est appliquée dans le sens travers des coupons et que la fissure se propage dans le
sens long. Pour I'acier 316 H, la charge est appliquée dans le sens long des coupons (ce qui
correspond a la direction axiale du tube) et la fissure se propage dans le sens travers des
coupons. Toutes les éprouvettes CT ont été prélevées a mi épaisseur des coupons.

On appelle a, la longueur de fissure initiale et W la distance entre 'axe de traction et
'extrémité des I'éprouvettes CT. L’entaille mécanique correspond a un rapport a,/W de 0.3.
La pré-fissuration s’effectue a température ambiante en fatigue & 20 Hz sur une machine
hydraulique MAYES ESHF50 jusqu’a a,/W = 0.5. Le rapport de chargement est de 0.1 et le
facteur d’intensité des contrainte maximal appliqué décroit par paliers de 20 MPaVm a 16
MPaVm. Le rapport a,/W effectif est déterminé post mortem pour chaque éprouvette. Les
entailles latérales sont usinées initialement a 0.5 mm de profondeur, ce qui correspond a un
rapport B/20, avec B I'épaisseur de I'éprouvette. Elles sont usinées de nouveau aprés la pré-
fissuration pour atteindre 1 mm de profondeur. Cette procédure permet d’obtenir un front de
pré-fissure relativement rectiligne (I'écart type par éprouvette de a,/W est inférieur a 0.01).

Deux systémes d’extensométrie ont été utilisés. Les deux systémes utilisent le méme
capteur d’allongement ASL de type capacitif refroidi par un circuit d’eau et possédant une
résolution inférieure au micrométre. Le premier systéme dit « Sur Goupilles » ou encore
« SG » est vissé a I'extrémité des goupilles. Ces goupilles mesurent 40 mm car les chapes
sont prévues pour pouvoir admettre des éprouvettes d’épaisseur 20 mm. L’inconvénient de
ce systéme est qu’il introduit une complaisance parasite liée a la flexion des goupilles qui se
trouve étre du méme ordre de grandeur que la complaisance des éprouvettes CT. Le
deuxieme systéme prend appui au fond de petits trous percés en haut et en bas de
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I'éprouvette au niveau de la ligne de charge (cf. plan page 308). La complaisance des
éprouvettes mesurée a l'aide de ce systéme d’extensométrie dit « Hors Goupilles » ou
« HG » est conforme aux formules analytiques de la norme ISO/DIS 12135. Ce systéme
d’extensométrie a donc été utilisé préférentiellement. Connaissant la complaisance

théorique (Cinsorique) des éprouvettes, on peut calculer 'ouverture de I'éprouvette (Seprouvette) @

partir de 'ouverture mesurée par le systéeme d’extensométrie SG (Sextensometre ) @ I'aide de la
formule suivante :

6éprouvette = dextensometre — Cextensometre X (P — Po ) + ( Cthéorique xP)

Avec Ceyensometre 1@ COMplaisance mesurée, P la charge courante et Py la précharge initiale.
Cette précharge initiale, imposée pour tendre la ligne, est d’environ 50 daN.

La mise en charge des essais de relaxation s’effectue a une vitesse douverture de
24 ym/min. Une fois la charge désirée atteinte, I'ouverture de I'extensométre est maintenue
constante (a 1 ym prés) pendant toute la durée de la relaxation. Apres décharge et
refroidissement, I'éprouvette est rompue par propagation de fissure en fatigue a température
ambiante dans des conditions similaires a celle de la pré-fissuration. On peut alors mesurer,
par la méthode des neuf points, I'éventuelle propagation de fissure en relaxation.

La machine electro-mécanique utilisée pour ces essais est équipée d'un four a résistance
PYROX a trois zones. A chaque changement de la température d’essai, on regle les
températures de consigne correspondantes en utilisant une éprouvette CT équipée de 7
thermocouples. Les gradients de température mesurés sont alors inférieurs a 3°C. Les
essais débutent lorsque la température d’essai est atteinte et stabilisée soit environ 4 heures
aprés le début de la mise en chauffe.

Le facteur d’'intensité des contraintes (K) est calculé selon la norme ISO/DIS 12135, soit
avec x=al/W, et B,y I'épaisseur minimale des éprouvettes compte tenu des entailles
latérales :

P (2+x)(0.886 +4.64x-13.32x* +14.72x* - 5.6 x")

K:
BB, W (1-x)°"?

net

lll.2.1.2 Reproduction de la fissuration en relaxation
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D’aprés Haigh et Richards (1974) le chargement élastique limite des éprouvettes CT a
ag/W = 0.5 peut étre estimé par la formule P = m.B.oy avec m = 0.08 en contraintes
planes, B I'épaisseur de I'éprouvette et oy la limite d’élasticité du matériau. Pour les aciers a
I'état écroui, on obtient ainsi Pjnie * 1000 daN. Pour tenter de reproduire la fissuration en
relaxation, on a choisi un niveau de charge initial (Py) de 780 daN. La mise en charge est
donc globalement élastique. Le facteur d’intensité des contrainte initial (K,) vaut alors
42 MPavm. La taille de la zone plastique estimée par la formule d’Irwin vaut alors 4 pm.

Les courbes de relaxation sont présentées sur la Figure 113. Une fois les éprouvettes
rompues en fatigue a température ambiante, on a constaté que les trois aciers testé a I'état
écroui ont fissuré en relaxation. Les longueurs de propagation sont de 2.4 mm, 7.3 mm et
9.8 mm pour les aciers 316L(N), 316H et 316L respectivement.

En début de propagation, le faciés de rupture de I'acier 316L(N) est trés oxydé. On distingue
cependant le caractére intergranulaire de la rupture la ou la couche d’oxyde est cassée
(Figure 114). En fin de propagation, la couche d’oxyde est moins épaisse et le caractére
intergranulaire de la propagation en relaxation apparait plus nettement (Figure 115). Les
faciés de rupture des aciers 316H et 316L testés dans les mémes conditions sont similaires
a celui de I'acier 316L(N). Lorsque I'oxydation ne recouvre pas les facettes intergranulaires,
il est possible de distinguer sur celles-ci de petites cupules (Figure 116). A cette échelle la
rupture est donc ductile. En revanche, a [I'échelle de [I'éprouvette, la rupture est
particulierement fragile. On appellera donc ce mode de rupture « intergranulaire fragile ».
Notons qu’il s’agit bien du méme meécanisme de rupture que celui observé sur les



Il Essais mécaniques et observations métallographiques

composants réels au voisinage des soudures (cf. 11.2.1.1). La propagation de fissure
intergranulaire en relaxation a donc été reproduite sur les trois aciers étudiés a I'état écroui.

800 : : 800

700 = 316L(N) 700 %
600 —— 316K 600 |
z — 316L z g
S 500 - T 500 -
] F
3 400 - . o 400 1 oo
& 300 e & 300+ s
T ]
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Figure 113 : Courbe de relaxation a 600°C sur éprouvette CT pré-fissurées, aciers 316L(N),

316H et 316L & l'état écroui, P, = 780 daN soit K, = 42 MPavm, systéme
d’extensométrie HG

Figure 114 : Fractographie en microscopie électronique a balayage de I'éprouvette CT pré-
fissurée testée en relaxation a 600°C, acier 316L(N) a I'état écroui, P, = 780 daN
soit Ky = 42 MPavm, durée d’essai 619 heures, début de propagation, systéme HG
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-

Figure 115 : Fractographie en microscopie électronique a balayage de I'éprouvette CT pré-
fissurée testée en relaxation a 600°C, acier 316L(N) a I'état écroui, P, = 780 daN
soit Ky = 42 MPavm, durée d’essai 619 heures, sens de propagation de bas en haut,
fin de propagation, systeme d’extensométrie HG

Figure 116 : Fractographie en microscopie électronique a balayage de I'éprouvette CT pré-
fissurée testée en relaxation a 600°C, acier 316H a I’état écroui, P, = 780 daN soit
Ko =42 MPavm, durée d’essai 571 heures, fin de propagation, systéme
d’extensométrie HG
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Sur I'acier 316L(N) a I'état écroui, quelques essais de relaxation ont été réalisés a I'aide du
systéme d’extensométrie « Sur Goupilles ». La Figure 117 montre les courbes de relaxation
obtenues pour des essais de méme durée réalisés a méme charge initiale mais avec des
systemes d’extensométrie différents. Les chutes d'effort soudaines, constatées lors de
I'utilisation du systeme HG, n’apparaissent pas avec le systeme SG. De plus, la longueur de
propagation de fissure mesurée est de 7.8 mm avec le systéme SG contre 2.4 mm avec le
systeme HG. L'effet de « ressort » sur la propagation de fissure est donc trés important.
Rappelons que la complaisance parasite liée au systtme SG est de I'ordre de celle de
I'éprouvette. Par conséquent, lorsque la charge chute de moitié, I'ouverture de I'éprouvette
augmente de 50% avec le systéme SG alors qu’elle reste constante lorsque le systéeme HG
est utilisé. Les fractographies réalisées montrent que le systéme d’extensométrie n’affecte
pas le mode de rupture.

Des essais de relaxation plus courts ont également été réalisés a K, = 42 MPaVm avec le
systtme SG sur l'acier 316L(N) a l'état écroui. Comme le montre la Figure 118, la
propagation de fissure débute dans les premiéres heures de la relaxation et ne semble pas
s’arréter avant plusieurs centaines d’heures.

Quatre essais de relaxation a différents niveaux de charge initiale ont été conduits a 600°C
sur l'acier 316H a [l'état écroui avec le systtme HG. Les courbes de relaxation
correspondantes sont présentées sur la Figure 119. La Figure 120 montre que la longueur
de propagation de fissure en 600 heures de relaxation diminue avec la charge initiale.
Cependant, s’il existe un facteur d’intensité des contraintes seuil en dessous duquel la
fissure ne se propage pas, il est trés faible : de I'ordre de 12 MPavVm. Cette figure montre
également que I'acier 316H résiste moins bien a la propagation de fissure en relaxation que
l'acier 316L(N). Les fractographies réalisées montrent que le niveau de charge initiale ne
modifie pas le mode de rupture. On a indiqué sur la Figure 121, en plus du facteur d’intensité
des contraintes initial, le facteur d’intensité des contraintes en fin de relaxation. Bien que la
fissure se propage en cours d’'essai, le facteur d’intensité des contraintes diminue car la
charge diminue également.

Des essais ont été menés a 550°C sur les aciers 316L et 316L(N) a I'état écroui avec le
systeme HG. lls ont également conduit a la propagation de fissure en relaxation. Les faciés
de rupture, légérement moins oxydés qu’a 600°C, sont également du type « intergranulaire
fragile ». Pour une méme charge initiale de 780 daN, la longueur de fissure mesurée aprés
206 heures d’essai sur I'acier 316L a I'état écroui est de 4.3 mm a 550°C et de 9.8 mm a

600°C.
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Figure 117 : Effet du systeme d’extensométrie choisi sur la courbe de relaxation a 600°C des
éprouvettes CT pré-fissurées en acier 316L(N) a I’état écroui, P, = 780 daN soit
Ko = 42 MPavm
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Figure 118 : Effet de la durée d’essai sur la longueur de propagation de fissure sur éprouvettes
CT pré-fissurée testées en relaxation a 600°C, acier 316L(N) a [l'état écroui,
Ko = 42 MPavm, systéme d’extensométrie SG, un essai par point
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Figure 119 : Effet de la charge initiale sur la relaxation a 600°C d’éprouvettes CT pré-fissurées en
acier 316H a I'état écroui, systeme d’extensométrie HG
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Figure 120 : Effet du facteur d’intensité des contraintes initial sur la longueur de propagation de
fissure sur éprouvettes CT pré-fissurée testées en relaxation a 600°C, acier 316L(N)
et 316 H a I'état écroui, durée d’essai 600 heures environ, systeme HG
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Figure 121 : Facteur d’intensité des contraintes avant et apres propagation de fissure sur
éprouvettes CT pré-fissurée testées en relaxation a 600°C, acier 316L(N) et 316 H a
I’état écroui, durée d’essai 600 heures environ, systeme HG
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l.2.1.3 Comparaison entre I’état écroui et I’état hypertrempé

Charge en daN

700 r ‘ 700

600 + 600 |

L’état écroui représentatif des zones affectées par le soudage est susceptible de fissurer en
relaxation. Qu’en est-il pour I'état hypertrempé représentatif du métal non affecté ?

Le chargement élastique limite des éprouvettes CT en acier a I'état hypertrempé est de
I'ordre de 350 daN. Imposer a ces éprouvettes un chargement comparable a celui imposé
précédemment aux éprouvettes en acier a I'état écroui requiert le franchissement de ce
chargement limite. Les courbes de mise en charge ne sont donc pas linéaires (Figure 122a).
Le facteur d’intensité des contraintes n’est défini que pour des chargements faibles
correspondant a des zones plastiques trés confinées, cependant on s’est permis d'utiliser
abusivement ce facteur qui est sans doute plus évocateur pour le lecteur que le niveau de
charge.

Les courbes de relaxation obtenues a 600°C et & 550°C sur l'acier 316L(N) a I'état
hypertrempé sont présentées sur la Figure 122b. Bien que le temps de relaxation soit de
mille heures environ, aucune propagation de fissure n’a été constatée. Seules quelques
facettes intergranulaires ont pu étre mises en évidence au cceur des éprouvettes testées a
600°C (Figure 123).

L'acier 316H a I'état hypertrempé s’est en revanche révélé légérement sensible a la
fissuration en relaxation sur éprouvette CT. En effet, une propagation de fissure de 0.5 mm a
été mesurée apres 652 heures de relaxation a 600°C sous une charge initiale de 580 daN.
Cette longueur reste faible devant celle mesurée dans les mémes conditions sur I'acier 316H
a I'état écroui: 6.5 mm en 577 heures. La Figure 124 compare les courbes de relaxation
obtenues sous une charge initiale de 580 daN pour les aciers 316L(N) et 316H a I'état
hypertrempé et a I'état écroui.

Contrairement a I'état écroui, I'état hypertrempé des aciers 316 étudiés résiste donc bien a
la propagation de fissure en relaxation sur éprouvette CT pré-fissurée. L’écrouissage subi
par les zones affectées lors du soudage altéere donc la résistance a la fissuration
intergranulaire en relaxation des aciers 316.
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Figure 122 : Essais de relaxation a 600°C et 550°C sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier
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Facettes
intergranulaires

Pré-fissure de fatigue

Figure 123 :

Figure 124 :

Rupture finale
par fatigue

Fractographie en microscopie électronique a balayage de I'éprouvette CT pré-
fissurée testée en relaxation a 600°C, acier 316L(N) a I'état hypertrempé, P, = 580
daN soit K, = 31 MPavm, durée d’essai 1004 heures, sens de propagation de bas
en haut, systéeme d’extensométrie HG
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Courbe de relaxation a 600°C sur éprouvettes CT pré-fissurées, aciers 316L(N) et
316H a létat écroui et a I'état hypertrempé, P, = 580 daN soit K, = 31 MPa vm,
systeme d’extensométrie HG, Aa représente la longueur de propagation de fissure
mesurée apres essai
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l.2.1.4 Effet d’un pré-vieillissement

Charge en daN

La microstructure de dislocations créée par [I'écrouissage engendre une certaine
augmentation de la sensibilité des aciers 316 étudiés a la propagation de fissure en
relaxation sur éprouvette CT. On peut chercher a retrouver une microstructure plus ductile
en effectuant des traitements thermiques sur les aciers a I'état écroui. L’hypertrempe serait
un traitement radical, mais il n'est pas toujours réalisable sur les structures soudées des
sites industriels. On a vu au paragraphe 11.3.3.2 que la microstructure de dislocations se
restaure partiellement lors de vieillissements a température intermédaire. Ainsi, aprés un
viellissement de 2 heures a 700°C la dureté de I'acier 316L écroui ne vaut plus que 185 HV.
La dureté de 'acier 316L(N) chute moins nettement et vaut encore 210 HV aprés 2 heures a
700°C. Qu’en est-il de leur résistance a la fissuration en relaxation sur éprouvette CT ?

La Figure 125a montre que la courbe de relaxation obtenue aprés vieillissement de l'acier
316L differe nettement de celle obtenue a I'état non vieilli. La longueur de propagation de
fissure est fortement diminuée mais les fractographies montrent que le mode de rupture
reste intergranulaire fragile. La Figure 125 montre en revanche que la résistance a la
fissuration de I'acier 316L(N) écroui est peu modifiée par ce vieillissement.

La diminution de la dureté par restauration partielle de la microstructure de dislocations
introduite par écrouissage apparait donc comme un moyen de réduire la sensibilité des
aciers écrouis a la fissuration en relaxation. Cependant nous voudrions insister sur le fait
qu'il n’existe pas de corrélation directe entre la dureté et la sensibilité a la fissuration en
relaxation sur éprouvette CT. En effet, les trois aciers étudiés présentent a I'état écroui des
niveaux de dureté similaires mais conduisent a des longueurs de propagation de fissure trés
différentes. Par ailleurs, les aciers a forte teneur en interstitiels (I'acier 316 L(N) et I'acier 316
H) résistent bien a la restauration de I'écrouissage, ce qui limite I'efficacité des traitements
thermiques a température intermédiaire.
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Figure 125 : Courbe de relaxation a 600°C sur éprouvettes CT pré-fissurées, aciers 316L et
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316L(N) & I'état écroui non vieilli et a I'état écroui puis vieilli 2h a 700°C, P, = 780
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de propagation de fissure mesurée apres essai
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lll.2.2 Essais de traction et de fluage sur éprouvettes lisses

Les conditions dans lesquelles ont été menés les essais de traction et de fluage sur
éprouvettes lisses ont été décrites aux paragraphes Ill.1.1.1 et Ill.1.2.1. Ces essais
conduisent a la rupture des éprouvettes. Le présent paragraphe a pour objectif de décrire
qualitativement et quantitativement cette rupture. Les trois aciers 316L(N), 316H et 316L
sont examinés a I'état écroui ainsi qu’a I'état hypertrempé.

I1.2.2.1 Mesures

La Figure 126 montre que pour une contrainte nominale donnée, I'écrouissage de l'acier
316L(N) augmente la durée de vie en fluage. Cependant, ce gain en termes de temps a
rupture est plus faible que le gain constaté en termes de vitesse de déformation secondaire
(cf. § 111.1.2.3). La constante de Monkman-Grant permet de visualiser ce phénoméne (Figure
127). Cette « constante » représente le produit de la vitesse de déformation secondaire de
fluage et du temps a rupture. Pour un état métallurgique donné, ce produit varie
effectivement peu d'un essai a I'autre. Cependant, il est environ dix fois plus faible pour I'état
écroui que pour I'état hypertrempé.

La Figure 128 et la Figure 129 présentent les résultats concernant les aciers 316H et 316L.
L’effet d’écrouissage observé sur ces aciers est tout a fait similaire a celui observé sur I'acier
316L(N).

Les durées de vie en fluage des différents aciers sont comparées sur la Figure 130. L’acier
316L(N) est plus résistant que I'acier 316H qui est lui-méme plus résistant que I'acier 316L.
Le classement des aciers en termes de durée de vie est donc identique au classement établi
a partir des vitesses de fluage secondaires (cf. § I11.1.2.4).
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Figure 126 : Temps a rupture en fonction de la contrainte nominale lors d’essais de fluage a
600°C sur éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état écroui et a I'état hypertrempé
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Figure 127 : Constante de Monkman-Grant (produit de la vitesse de déformation secondaire et
du temps a rupture) pour les essais de fluage a 600°C sur éprouvettes lisses en
acier 316L(N) a I'état écroui et a I'état hypertrempé
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Figure 128 : Temps a rupture en fonction de la contrainte nominale lors d’essais de fluage a
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600°C sur éprouvettes lisses en acier 316H et 316L a l'état écroui et a l'état
hypertrempé
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Figure 129 : Constante de Monkman-Grant (produit de la vitesse de déformation secondaire et
du temps a rupture) pour les essais de fluage a 600°C sur éprouvettes lisses en
acier 316H et 316L a I'état écroui et a I'état hypertrempé
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Figure 130 : Temps a rupture en fonction de la contrainte nominale lors d’essais de fluage a
600°C sur éprouvettes lisses en acier 316L(N), 316H et 316L a I'état écroui et a
I'état hypertrempé

139



Il Essais mécaniques et observations métallographiques

Allongement en %

Les courbes de fluage obtenues lors des essais réalisés sur I'acier 316L(N) sont présentées
sur la Figure 131. Le niveau de contrainte appliquée ne change pas l'allure des courbes.
L’écrouissage, en revanche, diminue nettement 'allongement de fin de stade primaire ainsi
que l'allongement a rupture. A I'état écroui, I'allongement de fin de stade secondaire est trés
faible, de I'ordre de 1%, I'accroissement de la vitesse de déformation lors du stade tertiaire
ne peut donc étre associée a 'augmentation de la contrainte liée a la réduction de section.
Comme on le verra au paragraphe I11.2.2.2 c’est le développement de I'endommagement
intergranulaire qui provoque cette accéleration.

L’écrouissage de l'acier 316H produit un effet similaire (Figure 132). On remarque
également que cet acier est plus fragile que I'acier 316L(N), a I'état hypertrempé comme a
I'état écroui. Des allongements a rupture inférieurs a 1% ont été mesurés sur l'acier 316H a
I'état écroui ! L'acier 316L a I'état écroui posséde quant a lui une ductilité similaire a celle de
I'acier 316L(N) écroui (Figure 133).
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Figure 131 : Allongement de fluage en fonction du rapport entre le temps de fluage et le temps a
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Figure 132 :  Allongement de fluage en fonction du rapport entre le temps de fluage et le temps a
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rupture lors d’essais a 600°C sur éprouvettes lisses en acier 316H a I'état écroui et a
I’état hypertrempé
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Allongement de fluage en fonction du temps de fluage lors d’essais a 600°C sur
éprouvettes lisses en acier 316L a I'état écroui

La Figure 134 présente, en fonction de la vitesse de déformation, I'allongement et la
réduction de section a rupture des éprouvettes lisses en acier 316L(N) testées en traction et
en fluage. La réduction de section (S/So) est mesuré au banc laser aprés essai.
L’allongement a rupture mesuré lors des essais de fluage correspond a la somme de
I'allongement de mise en charge et de I'allongement de fluage proprement dit. La vitesse de
déformation en question est la vitesse de fluage secondaire pour les essais de fluage et la
vitesse de déformation totale pour les essais de traction. On constate sur cette figure que la
ductilité de cet acier baisse progressivement avec la vitesse de déformation. Les valeurs de
réduction de section concernant I'état hypertrempé et I'état écroui sont relativement proches.
En revanche, I'allongement a rupture est nettement plus faible pour I'état écroui que pour
I'état hypertrempé.

Des tendances tout a fait similaires sont observées sur l'acier 316H (Figure 135) et sur
l'acier 316L (Figure 136). A vitesse de déformation relativement faible, on remarque que
lacier 316H est plus fragile que les deux autres aciers a I'état écroui comme a I'état
hypertrempé. En revanche, a vitesse de déformation élevée les trois aciers possédent une
ductilité équivalente. Notons que la baisse de la ductilité liée a I'’écrouissage ne semble pas
dépendre de I'acier étudié.
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Figure 134 : Réduction de section et allongement a rupture mesurés sur éprouvettes lisses en

acier 316L(N) a I'état écroui et a I'état hypertrempé apres traction ou fluage a 600°C
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Figure 135 : Réduction de section et allongement a rupture mesurés sur éprouvettes lisses en
acier 316H a I'état écroui et a I'état hypertrempé apres traction ou fluage a 600°C
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Figure 136 : Réduction de section et allongement a rupture mesurés sur éprouvettes lisses en
acier 316L a I'état écroui et a I'état hypertrempé aprés fluage a 600°C
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I11.2.2.2 Observations

a) Acier 316H

Les éprouvettes en acier 316H a I'état hypertrempé testées en traction présentent des faciés
de rupture ductiles de type « cup and cone » : Une zone relativement plate (perpendiculaire
a I'axe de traction) au centre du faciés est entourée par des zones de cisaillement (plans
orientés a 45° vis-a-vis de I'axe de traction

Des fractographies réalisées sur ces deux zones sont présentées sur la Figure 137. Les
éprouvettes en acier 316H a I'état écroui présentent exactement le méme mode de rupture
en traction : striction importante puis germination et croissance de cavités dans la zone
centrale autour des inclusions et enfin rupture par localisation de la déformation dans des
plans a 45°. Les faciés de rupture des éprouvettes a I'état écroui sont donc identiques a
ceux des éprouvettes a l'état hypertrempé (Figure 138). L’allongement a rupture des
éprouvettes a I'état écroui est pourtant bien plus faible (Figure 135). En effet, la striction
intervient pour une déformation plus faible dans le cas des éprouvettes a I'état écroui car la
capacité d'écrouissage résiduelle est faible. Rappelons que l'application du critére de
Considére (dF = Sdo + odS = 0 soit do/de =0) prédit bien ce résultat. La chute de
I'allongement a rupture constatée aprés écrouissage est donc un phénomeéne directement lié
au comportement de I'acier et non a un changement de mode de rupture.

Les éprouvettes rompues en fluage a 600°C présentent un faciés de rupture différent de
celui des éprouvettes rompues en traction : une partie du facies est de type intergranulaire
fragile (Figure 139) et I'autre partie est transgranulaire ductile (Figure 140). Contrairement a
la partie intergranulaire qui est relativement plate, la partie transgranulaire est orientée a 45°
vis a vis de I'axe de traction. Aucune différence entre I'état écroui et I'état hypertrempé n’a
pu étre constatée sur les fractographies.

Ces observations montrent que la baisse de la ductilité avec la vitesse de déformation
(Figure 135) est liee a l'apparition de 'endommagement intergranulaire de fluage. En
revanche, ces observations ne permettent pas d’expliquer la baisse de l'allongement a
rupture consécutive a I'écrouissage, car le mode de rupture n’est pas modifié par
I'écrouissage.

Concernant I'acier 316H a I'état hypertrempé, les observations décrites ici sont conformes a
celles évoquées dans la partie Bibliographie. L’existence d’une transition de mécanisme de
rupture (transgranulaire ductile a vitesse rapide et en partie intergranulaire fragile a vitesse
lente) est confirmée. On a pu constater que 'acier 316H a I'état écroui présente le méme
type de transition.
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a) zone centrale b) zone cisaillée

Figure 137 : Fractographie en microscopie électronique a balayage de lacier 316H a [l'état
hypertrempé testé en traction a 600°C, vitesse de déformation 1 0°s’

a) zone centrale b) zone cisaillée

Figure 138 : Fractographie en microscopie électronique a balayage de I'acier 316H a I'état écroui
testé en traction a 600°C, vitesse de déformation 107 s
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a) état écroui b) état hypertrempé

Figure 139 :  Fractographie en microscopie électronique a balayage de I'acier 316H a I'état écroui
et a l'état hypertrempé testé en fluage a 600°C, vitesse de déformation en stade
secondaire 7.10° s et 2.10° s respectivement

a) état écroui b) état hypertrempé

Figure 140 : Fractographie en microscopie électronique a balayage de I'acier 316H a I'état écroui
et a l'état hypertrempé testé en fluage a 600°C, vitesse de déformation en stade
secondaire 7.10° s et 2.10° s respectivement
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b) Acier 316L(N)

146

Comme pour l'acier 316H, la rupture en traction des éprouvettes en acier 316L(N) a I'état
écroui ou a I'état hypertrempé est de type ductile a cupules (Figure 141). Cet acier étant
particulierement « propre », il contient peu d’inclusions de sulfure de manganése. On a pu
remarquer que les alignements de ferrite servent alors de sites de germination des cavités.
La Figure 142 présente une coupe polie d'une éprouvette en acier 316L(N) a [l'état
hypertrempé qui met en évidence la zone centrale endommagée et les zones latérales
cisaillées. Comme pour l'acier 316H, la diminution de l'allongement a rupture en traction
consécutive a I'écrouissage de l'acier 316L(N) n'est pas due a un changement de
mécanisme de rupture, mais a l'effet de la loi de comportement sur I'apparition de la
striction.

Contrairement au cas de I'acier 316H, seul le faciés d’'une éprouvette en acier 316L(N) a
I'état écroui testée en fluage présente une zone de rupture intergranulaire ; toutes les autres
éprouvettes ont rompu de maniére apparemment transgranulaire ductile (Figure 143). Ces
faciés de rupture ductile en fluage sont tout de méme différents de ceux obtenus par rupture
en traction. En les examinant attentivement, on peut parfois distinguer quelques facettes
intergranulaires oxydées au fond de grandes cupules (Figure 144). L’observation de coupes
longitudinales des éprouvettes a I'état hypertrempé (Figure 145) confirme I'existence de ces
grandes cavités qui croissent de maniére ductile a partir de facettes intergranulaires. Plus
les micro-fissures intergranulaires sont éloignées du faciés de rupture moins elles sont
ouvertes. Il y a donc transition de mécanisme de rupture pendant I'essai : endommagement
intergranulaire fragile dans un premier temps et transgranulaire ductile dans un deuxiéme
temps. Des observations similaires ont été réalisées sur les éprouvettes testées a I'état
écroui (Figure 146). Sur cette figure on remarque également que la derniére étape de la
rupture s’effectue par cisaillement localisé de 'acier. Cette déformation importante explique
que le caractére intergranulaire de 'endommagement des éprouvettes n’apparaisse pas
clairement sur les faciés de rupture.

Afin de déterminer si 'endommagement intergranulaire se développe ou non lors des essais
de fluage, une coupe polie de chaque éprouvette a donc été observée. Les résultats
apparaissent dans le Tableau 21. On constate alors que 'endommagement intergranulaire
ne se développe pas lors des essais de courte durée. De plus, I'écrouissage semble
favoriser I'apparition de 'endommagement intergranulaire car pour un temps a rupture de
125 h, 'endommagement est intergranulaire dans le cas de I'état écroui alors que pour un
temps a rupture de 380 h, 'endommagement de 'acier a I'état hypertrempé ne I'est pas. En
revanche, en termes de vitesse de déformation secondaire, la différence entre les deux états
métallurgiques est moins nette. Il semble méme qu'il existe une vitesse seuil commune aux
deux états en-dega de laquelle 'endommagement devient intergranulaire (environ 5.10°® 3'1).

Si, a vitesse de déformation donnée, le mode d’endommagement et de rupture ne semble
pas modifié par I'écrouissage, le développement de I'endommagement intergranulaire est
quant a lui fortement accéléré par I'écrouissage : Une coupe longitudinale d’'une éprouvette
en acier 316L(N) a I'état hypertrempé réalisée aprés 11.7% de déformation de fluage
(vitesse secondaire de 3.10° s'1) n'a révélé que quelques facettes intergranulaires
endommagées. A ['état écroui, une déformation de 6.5% a suffi en revanche pour
endommager fortement I'éprouvette présentée sur la Figure 147. La diminution de
lallongement a rupture liée a I'écrouissage (Figure 134) apparait donc comme une
conséquence de I'accélération du développement de 'endommagement intergranulaire.

La Figure 147 montre que les facettes intergranulaires endommagées sont orientées
préférentiellement de facon perpendiculaire a la direction de traction. Cette remarque ainsi
que les autres résultats sont conformes a ceux présentés dans la partie Bibliographie.
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a) état écroui b) état hypertrempe

Figure 141 : Fractographie en microscopie électronique a balayage de l'acier 316L(N) a letat
hypertrempe et a I'état écroui testé en traction a 600°C, vitesse de déformation 10°°
s et510"s respect/vement
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a) polie b) attaquée

Figure 142 : Observation par microscopie optique de la coupe polie d’une éprouvette en acier
316L(N) a létat hypertrempe rompue en traction a 600°C a une vitesse de
déformation de 107 s
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a) éprouvette 464-243 b) éprouvette 464-242

Figure 143 : Fractographie en microscopie électronique a balayage de l'acier 316L(N) a l'état
écroui testé en fluage a 600°C, vitesse de déformation en stade secondaire pour a)
5.10° s et pourb) 3.10% s
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Figure 144 : Fractographie en microscopie électronique a balayage de l'acier 316L(N) a l'état
écroui et a l'état hypertrempé testé en fluage a 600°C, vitesse de déformation en
stade secondaire pour a) 2.107° s et pour b) 2.10% s
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Figure 145 : Observation par microscopie optique d’une coupe longitudinale polie et attaquée
d’une éprouvette en acier 316L(N) a I'état hypertrempé testé en fluage a 600°C,
vitesse de déformation en stade secondaire 8.107° s™

Figure 146 : Observation par microscopie optique d'une coupe longitudinale polie et attaquée
d’une éprouvette en acier 316L(N) a I'état écroui testé en fluage a 600°C, vitesse
de déformation en stade secondaire 3.10° s™
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Etat ?\%’:ﬁ:‘lze Temps a Vi:,f::;ede Type de faciés de Endom!nagement

(MPa) rupture (h) secondaire (s'1) rupture observé en coupe
Hypertrempé 230 2993 7.9107 fageﬂfeﬂeiﬁt;rg?:rﬁfaﬁfes Intergranulaire
Hypertrempé 240 1455 261078 fage:felgeir?tgrg;j:r:ifaﬁfes Intergranulaire
Hypertrempé 250 380 6.910° Cupules Transgranulaire
Hypertrempé 270 13 5.0 10° Cupules Transgranulaire
Ecroui 270 14471 17107 fageﬂfeﬂﬁit;rg?:rﬁfaﬁfes Intergranulaire
Ecroui 290 3760 9.7 107 fafeﬂfeﬂ?rﬁtgrg;‘:;if;fes Intergranulaire
Ecroui 310 847 5.1 10° intecl:’;‘r):riifa?rrezc%gzne Intergranulaire
Ecroui 350 125 3.110° f a(c:;el'tlfeusk?rswt;rg?:rﬁlljaﬁfes Intergranulaire
Ecroui 390 16.6 4.7 107 Cupules Transgranulaire

Tableau 21 : Mode d’endommagement des éprouvettes lisses rompues en fluage a 600°C, acier
316L(N) a I'état écroui et a I'état hypertrempé

Figure 147 :
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Endommagement intergranulaire observé par microscopie optique sur coupe polie
d’une éprouvette en acier 316L(N) a I'état écroui, testée en fluage a 600°C, vitesse
de fluage secondaire de 5.10° s, direction de traction verticale
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c) Acier 316L

Les fractographies réalisées sur I'acier 316L a I'état écroui ne présentent pas de différence
notable avec l'acier 316L(N). Comme le montre la Figure 148, la rupture en traction est
transgranulaire ductile a cupules et la rupture en fluage est mixte : quelques facettes
intergranulaires sont visibles mais le faciés est principalement transgranulaire ductile.

Comme pour les autres aciers, 'ensemble des résultats relatifs a I'acier 316L est présenté
sous forme de tableaux en Annexe E.

a) traction b) fluage

Figure 148 :  Fractographie en microscopie électronique a balayage de I'acier 316L a I'état écroui
testé en traction et en fluage a 600°C, vitesse de déformation pour a) 510% s et
vitesse de déformation en stade secondaire pour b) 1. 1087
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lll.2.3 Essais de fluage sur éprouvettes entaillées

.2.3.1 Conditions expérimentales et remarques préliminaires

Afin d’étudier Tlinfluence du taux de triaxialit¢ des contraintes sur les modes
d’endommagement et de rupture des aciers 316 a I'état écroui et a I'état hypertrempé, des
essais de fluage sur éprouvettes axisymétriques entaillées ont été réalisés a 600°C. Le plan
des éprouvettes utilisées se trouve en Annexe D (page 307). Deux géométries différentes
ont été choisies afin de faire varier le taux de triaxialité des contraintes : les éprouvettes FLE
1-6 (diamétre nominal 6 mm et rayon d’entaille de 1 mm) et les éprouvettes FLE 4-6
(diamétre nominal 6 mm et rayon d’entaille de 4 mm). Les collerettes situées de part et
d’autre des entailles permettent de fixer le systeme d’extensométrie qui est relié a deux
capteurs capacitifs possédant une résolution de I'ordre de 0.2 um sur une base de mesure
de 25 mm. L’allongement des éprouvettes entaillées, exprimé en mm, correspond donc a
I'allongement de la partie située entre les collerettes.

Les essais décrits dans ce paragraphe ont, pour la plupart, ét¢é menés jusqu’a rupture.
Quelques essais sur éprouvettes entaillées ont, cependant, été interrompus en cours de
stade tertiaire afin d’observer 'endommagement sur des coupes longitudinales polies. Ces
derniers seront utilisés pour l'identification par approche locale des paramétres du modéle
d’endommagement intergranulaire proposé dans la partie Modélisation. Lorsque le niveau
d’endommagement observé sur coupe polie est important, on s’est permis de placer I'essai
correspondant dans les graphiques donnant le temps a rupture en fonction de la contrainte
nominale aux cétés des essais ayant véritablement conduit a la rupture. Le lecteur trouvera
en Annexe E les données précises concernant tous ces essais.

Certains essais ont été réalisés au CEA/SRMA, dautres au CdM de 'ENSMP. Les
conditions d’essais sont similaires a celles des essais de fluage sur éprouvettes lisses (cf. §
[11.1.2.1). Notons que les machines du CdM disposent d’'un vérin électrique régulé sur le
signal de la cellule de charge. Les mises en charge peuvent donc étre réalisées en
exactement 100 s avec une vitesse de charge constante. Les machines du CEA disposent
d’'un vérin électrique pour la mise en charge dont la vitesse est réglée manuellement. La
durée de mise en charge varie alors entre 1 et 2 minutes. Au lieu d’étre attachés aux
éprouvettes par du fil en fibres céramiques comme au CEA, les thermocouples (de type K)
utilisés au CdM sont soudés par points. La Figure 149 montre que la dispersion
expérimentale pour une charge donnée entre deux essais réalisés dans un méme
laboratoire est du méme ordre de grandeur que la dispersion entre les deux laboratoires — a
savoir un facteur deux sur les temps a rupture.
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Figure 149 : Essais de fluage a 600°C sur éprouvettes FLE 1-6 en acier 316L(N) a I'état écroui
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I1.2.3.2 Mesures

Seuls les aciers 316L(N) et 316H ont été testés en fluage sur éprouvettes entaillées.

a) Acier 316L(N)

Charge en MPa

Comme dans le cas des éprouvettes lisses, les niveaux de charge imposée lors des essais
de fluage sur éprouvettes entaillées sont tels que la mise en charge est globalement
élastique pour I'acier a I'état écroui, alors qu’elle conduit a une forte déformation plastique de
I'acier a I'état hypertrempé. La Figure 150 présente les courbes de mise en charge obtenues
sur I'état hypertrempé. L’'allongement de mise en charge des éprouvettes en acier a I'état
écroui est de 'ordre de 20 um.

La Figure 151a présente les courbes de fluage en coordonnées réduites obtenues lors des
essais realisés sur des éprouvettes FLE 1-6 en acier 316L(N) a I'état écroui. En terme
d’allongement de fin de stade primaire ou d’allongement a rupture, la dispersion entre des
essais meneés a la méme charge est du méme ordre que la dispersion entre essais menés a
des charges différentes. La Figure 151 montre que, comme dans le cas des éprouvettes
lisses, I'écrouissage diminue fortement l'allongement de fin de stade primaire ainsi que
I'allongement a rupture. Les résultats obtenus sur les éprouvettes FLE 4-6 présentent une
tendance similaire (Figure 152).

L'effet d’entaille sur la durée de vie en fluage est présenté sur la Figure 153. A méme
contrainte nominale, I'entaille augmente le temps a rupture dans tous les cas. On remarque
également que cet effet d’entaille est du méme ordre de grandeur dans le cas de I'état
écroui que dans le cas de I'état hypertrempé. L’effet positif de I'écrouissage sur la durée de
vie ne semble donc pas modifié par la présence d’entailles. Rappelons que I'effet de renfort
par I'entaille s’explique simplement par le fait que 'augmentation du taux de triaxialité des
contraintes (a contrainte axiale moyenne constante) entraine la chute de la contrainte
équivalente de Von Misés et donc la chute de la vitesse de déformation. Il faut également
rappeler que les éprouvettes lisses a I'état écroui sont Iégérement plus dures que les
éprouvettes entaillées car elles sont prélevées au quart épaisseur et non a mi-épaisseur.

400 350
350 | /;/’" 300 + /'
300 7 - 250 r /,/
B g i /
250 -
E 200 -
200 A —360 MPa | | $ 5
=340 MPa 2 150 1 ——330 MPa
150 - 1 2 H
320 MPa o I =300 MPa
100 - - 100 z
290 MPa 285 MPa
50 50 -
0 005 01 015 02 025 03 0 0.1 0.2 0.3 0.4
Allongement en mm Allongement en mm
a) FLE 1-6 b) FLE 4-6

Figure 150 : Courbes de mise en charge des essais de fluage a 600°C sur éprouvettes entaillées

en acier 316L(N) a I'état hypertrempé
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Figure 151 : Courbes de fluage réduites & 600°C sur éprouvettes entaillées FLE 1-6 en acier
316L(N) a I'état écroui et a I'état hypertrempé
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Figure 152 : Courbes de fluage réduites a 600°C sur éprouvettes entaillées FLE 4-6 en acier
316L(N) a I'état écroui et a I'état hypertrempé
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Figure 153 : Durée de vie en fluage a 600°C de l'acier 316L(N) a I'état écroui et a létat
hypertrempé en fonction du rayon d’entaille et de la contrainte nominale

b) Acier 316H

Les courbes de fluage obtenues sur les éprouvettes FLE1-6 en acier 316H sont présentées
sur la Figure 154. Comme dans le cas de l'acier 316L(N), I'écrouissage réduit nettement
l'allongement de fin de primaire et I'allongement a rupture. On constate également en
comparant la Figure 154 et la Figure 151 que I'acier 316H est bien plus fragile que I'acier
316L(N). Sur les éprouvettes FLE4-6, les tendances sont identiques (Figure 155 et Figure
152).

Contrairement au cas de l'acier 316L(N), I'effet d’entaille sur I'acier 316H a I'état écroui et a
I'état hypertrempé n’est que faiblement positif (Figure 156). A I'état écroui, 'absence d’effet
est particulierement nette. L’entaille entraine pourtant bien comme dans I'acier 316L(N) une
baisse de la contrainte de Von Misés et donc de la vitesse de déformation. L’augmentation
du taux de triaxialité favorise certainement le développement de 'endommagement comme
on l'a vu dans la partie Bibliographie. Mais pour quelle raison favoriserait-il davantage
'endommagement de I'acier 316H que celui de l'acier 316L(N) ? Les comportements
mécaniques de ces aciers sont en effet similaires (cf. § Ill.1). La seule différence qui a pu
étre constatée lors des essais sur les autres géométries entre I'acier 316L(N) et I'acier 316H
est une plus grande fragilit¢ de ce dernier dans le domaine de rupture partiellement
intergranulaire. Or la rupture des éprouvettes entaillées testées en fluage est partiellement
intergranulaire (cf. § 111.2.3.3). Nous pensons donc que I'absence d’effet d’entaille positif est
liee a cette plus grande fragilité. Il est méme probable que I'effet d’entaille est d’autant moins
positif que I'acier est fragile et ce, indépendamment de I'écrouissage.
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Figure 154 : Courbes de fluage réduites & 600°C sur éprouvettes entaillées FLE 1-6 en acier
316H a I'état écroui et a I'état hypertrempé
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Figure 155 : Courbes de fluage réduites a 600°C sur éprouvettes entaillées FLE 4-6 en acier
316H a I'état écroui et a I'état hypertrempé
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Figure 156 : Durée de vie en fluage a 600°C de I'acier 316H a I’état écroui et a I'état hypertrempé
en fonction du rayon d’entaille et de la contrainte nominale

I11.2.3.3 Observations

a) Acier 316L(N)

Yoshida et al. (1990) ont testé en fluage a 600°C des éprouvettes entaillées en acier
316L(N) a l'état hypertrempé et ont calculé par éléments finis les champs mécaniques
correspondants. Lorsque l'essai n’est pas trop court (tg > 10h), ces auteurs ont montré que
'endommagement des éprouvettes débute de fagon intergranulaire dans les zones ou la
contrainte principale maximale est la plus élevée. Comme le montrent les calculs par
éléments finis, la localisation de ces zones dépend du rayon d’entaille ainsi que de la charge
appliquée. L’endommagement intergranulaire se développe progressivement pendant le
fluage et la charge se reporte donc sur les zones non endommagées. Lorsque la charge
limite de I'éprouvette est atteinte dans ces zones, la vitesse de déformation augmente
fortement et I'éprouvette rompt par déchirure ductile du ligament.

Afin d’étudier I'effet de I'écrouissage sur 'endommagement, des fractographies ont donc été
réalisées sur les éprouvettes entaillées en acier 316L(N) a I‘état écroui que nous avons
testées dans des conditions similaires a celles de I'étude de Yoshida et al. (1990).

En ce qui concerne les éprouvettes FLE4-6 a I'état écroui, les fractographies présentent
toutes les mémes caractéristiques que celles que I'on peut distinguer sur la Figure 157 : une
zone centrale relativement plate de type intergranulaire fragile entourée par des zones
transgranulaires ductiles cisaillées orientées a 45° vis-a-vis de la direction de traction. Ces
observations correspondent tout a fait a celles réalisées par Yoshida et al. (1990) sur un
acier 316L(N) a I'état hypertrempé.

La Figure 158 montre que dans le cas des éprouvettes FLE1-6, la partie du faciés
présentant une rupture de type intergranulaire fragile posséde la forme d’'une couronne. Au
centre de celle-ci ainsi qu’au voisinage immédiat de I'entaille, la rupture est transgranulaire
ductile. Seul I'essai le plus long — tg = 5074 h — a conduit a un faciés différent. Dans ce cas,
la symétrie axiale n'a pas été respectée : un cbdté de I'éprouvette a rompu de fagon
intergranulaire et I'autre c6té de fagon transgranulaire ductile, les deux cbtés étant séparés
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par une zone de rupture mixte. Sur les éprouvettes FLE1-7 a I'état hypertrempé, Yoshida et
al. (1990) ont observé des faciés identiques a celui présenté sur la Figure 158. Dans le cas
d’un essai de plus de 10000 heures, ils ont également observé une modification du faciés de
rupture : intergranulaire au centre et transgranulaire au bord.

Bien que I'écrouissage modifie fortement le comportement en fluage de I'acier 316L(N), le
mode d’endommagement et sa localisation dans les éprouvettes entaillées a I'état écroui
sont identiques a ceux décrits par Yoshida et al. (1990) sur un acier testé a I'état
hypertrempé.

Intergranulaire

400 pum fragile

Figure 157 : Fractographie d’une éprouvette FLE 4-6 en acier 316L(N) a I'état écroui testée en
fluage a 600°C, temps a rupture 1247 h
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Intergranulaire
fragile

Transgranulaire
ductile

Figure 158 :  Fractographie d’une éprouvette FLE 1-6 en acier 316L(N) a I'état écroui testée en
fluage a 600°C, temps a rupture 2991 h
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La Figure 159 montre que l'aspect de la rupture intergranulaire intervenant dans les
éprouvettes entaillées est similaire a celui déja observé sur éprouvettes lisses et sur
éprouvettes CT pré-fissurées (cf. § 111.2.1.2 et 111.2.2.2).

L’acier 316L(N) contient des filaments de ferrite alignés dans le sens du laminage. La Figure
160a montre que ces alignements constituent des sites de germination pour les cupules
dans la zone de rupture transgranulaire ductile. Lors de la rupture intergranulaire, en
revanche, la ferrite ne semble pas jouer de réle particulier. En effet, sur la Figure 160b les
interfaces ferrite-austénite n’apparaissent pas particulierement fragiles.

Figure 159 :  Fractographie d’'une éprouvette FLE 1-6 en acier 316L(N) a I'état écroui testée en
fluage a 600°C, temps a rupture 504 h, zone intergranulaire fragile

a) zone transgranulaire ductile b) zone intergranulaire fragile

Figure 160 : Fractographie d’une éprouvette FLE 1-6 en acier 316L(N) a I'état écroui testée en
fluage a 600°C, temps a rupture 504 h, sens long vertical
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b) Acier 316H

Les observations réalisées sur les éprouvettes entaillées en acier 316H a I'état écroui et a
I'état hypertrempé sont tout a fait similaires a celles décrites précédemment pour l'acier
316L(N). A I'état hypertrempé comme a I'état écroui, la partie intergranulaire est située au
centre des éprouvettes FLE4-6 et en périphérie des éprouvettes FLE1-6. A titre d'illustration,
la Figure 161 présente un exemple de rupture transgranulaire ductile et un exemple de
rupture intergranulaire fragile observés sur le faciés d’une éprouvette FLE1-6 a I'état
hypertrempé testée en fluage a 600°C.

Dans les éprouvettes entaillées, la localisation de 'endommagement intergranulaire dépend
de I'évolution des champs mécaniques. Il parait donc naturel que celle-ci soit indépendante
de l'acier testé pourvu que les comportements mécaniques des aciers en question soient
proches. Il n’était pas évident, en revanche, que 'endommagement se développe de fagon
similaire dans les éprouvettes a I'état écroui et a I'état hypertrempé car I'écrouissage modifie
nettement le comportement et 'endommagement observés sur les éprouvettes lisses
testées en fluage (cf. § .1 et 111.2.2).

a) zone transgranulaire ductile b) zone intergranulaire fragile

Figure 161 : Fractographie d’une éprouvette FLE 1-6 en acier 316H a I'état hypertrempé testée
en fluage a 600°C, temps a rupture : 45.7 h
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lll.2.4 Essais de traction lente sur éprouvettes CT

lll.2.4.1 Conditions expérimentales et remarques préliminaires

162

Afin de poursuivre I'étude de l'effet du taux de triaxialité des contraintes sur les modes
d’endommagement et de rupture des aciers 316 a 'état écroui et a I'état hypertrempé, des
essais de traction lente ont été menés sur éprouvettes CT pré-fissurées. Les éprouvettes
sont identiques a celles utilisées pour les essais de fissuration en relaxation (plan page 308).
Les conditions de pré-fissuration sont également identiques, comme la procédure de réglage
du gradient thermique, etc. La différence entre les essais de traction lente et les essais de
relaxation réside simplement dans la consigne imposée : vitesse d’ouverture constante pour
les premiers et ouverture constante pour les derniers.

Les deux systémes d’extensométrie décrits au paragraphe 111.2.1.1 (page 127) peuvent étre
utilisés pour les essais de traction lente. Dans le cas de l'utilisation du systeme « Sur
Goupilles », le dépouillement tient compte de I'existence d’'une complaisance parasite et
permet donc de calculer I'ouverture réelle de I'éprouvette. La vitesse d’ouverture imposée a
I'éprouvette est donc différente de la vitesse d’ouverture mesurée par I'extensométre
« SG ». Dans le domaine globalement élastique I'écart entre ces vitesses est d’environ un
facteur deux. Les tableaux regroupant les résultats d’essais — situés en Annexe E —
précisent donc le systéme d’extensométrie utilisé et donnent en plus de la vitesse de
régulation, la vitesse d’ouverture de I'éprouvette. Dans la présente partie, afin de faciliter les
comparaisons entre essais, la vitesse d’ouverture désignera toujours la vitesse d’ouverture
réelle de I'éprouvette. Cette vitesse est comprise entre 0.9 ym/h et 180 um/h. A titre de
comparaison, la mise en charge des essais de relaxation est effectuée a 1440 uym/h.

Les essais de traction lente sont arrétés apres le maximum de charge (Pyax), dans la mesure
du possible autour de P,./2. Les éprouvettes sont ensuite rompues par propagation de
fissure en fatigue a température ambiante dans des conditions similaires a celle de la pré-
fissuration. On peut alors mesurer la propagation de fissure et observer le faciés de rupture
par microscopie électronique a balayage.

Un suivi électrique de fissure est réalisé en mesurant la différence de potentiel (ddp) de part
et d’autre de la fissure sous un courant continu imposé. A partir d’essais séquentiels, une
courbe d’étalonnage donnant I'avancée de fissure en fonction de la ddp a été construite a
20°C. Pour les essais a 600°C I'avancée de fissure est calculée par approximation linéaire a
partir de la ddp et de la longueur de fissure finale déterminée post mortem. Il faut au
préalable procéder a un recalage de la courbe de ddp car en tout début de chargement
celle-ci croit alors que la fissure ne se propage pas. Ce recalage manuel introduit une
certaine incertitude sur la détection de 'amorcage de la fissure.

Les essais sous air ont été réalisés au CEA/SRMA sur des machines électro-mécaniques,
les essais sous vide au CdM de 'ENSMP sur une machine servo-hydraulique. Pour ces
derniers, le vide était meilleur que 4.10™ Pa (4.10° mbar).
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I1.2.4.2 Mesures

Les courbes de traction sur éprouvettes CT pré-fissurées obtenues a 600°C sur I'acier
316L(N) sont présentées sur la Figure 162. L’écrouissage entraine une augmentation de
I'effort maximal atteint mais également une forte réduction de I'ouverture correspondante. La
perte de linéarité de la courbe s’effectue pour une charge d’environ 350 daN dans le cas de
I'état hypertrempé et d’environ 650 daN dans le cas de I'état écroui. Les chargements
élastiques limites calculés d’aprés Haigh et Richards (1974) sont respectivement de 350
daN et de 1000 daN pour I'état hypertrempé et I'état écroui respectivement. La perte de
linéarité de la courbe de traction peut donc étre attribuée au développement de la plasticité
dans le cas de I'état hypertrempé mais pas dans le cas de I'état écroui. Comme on peut le
voir sur la Figure 163, l'acier 316H testé dans des conditions similaires présente des
courbes de traction identiques a celles de I'acier 316L(N). Le suivi électrique de fissure
indique que la fissure se propage bien plus rapidement dans I'acier a I'état écroui que dans
l'acier a I'état hypertrempé. La perte de linéarité de la courbe de traction de I'acier a I'état
écroui coincide avec le début de cette propagation de fissure. En revanche, dans le cas de
I'état hypertrempé, la plasticité se développe bien avant I'amorgage de la fissure.

Sur I'acier 316L(N), des essais similaires ont été conduits sous vide afin d’évaluer I'effet de
I'environnement sur la propagation de fissure. La comparaison de la Figure 164 et de la
Figure 162 montre que cet effet est relativement faible. Ce résultat est cohérent avec I'étude
de Sadananda et Shahinian (1979) concernant des aciers 316 écrouis a température
ambiante testés en fluage sur éprouvette CT. La Figure 165 qui concerne également les
essais sous vide confirme le fait que I'écrouissage favorise 'amorgage et la propagation de
la fissure.
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Figure 162 : Courbes de traction sous air & 600°C sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier
316L(N) a I'état écroui et a I'état hypertrempé, vitesse d’ouverture : 9 um/h
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Figure 163 : Courbes de traction sous air & 600°C sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier
316H a I'état écroui et a I'état hypertrempé, vitesse d’ouverture : 18 um/h, effort en
trait noir, fissure en trait gris
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Figure 164 : Courbes de traction sous vide a 600°C sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier
316L(N) a I’état écroui et a I'état hypertrempé, vitesse d’ouverture : 9 um/h, effort en
trait noir, fissure en trait gris
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Figure 165 : Vitesse de propagation de fissure sur éprouvette CT pré-fissurées en acier 316L(N)
a l'état écroui et a I'état hypertrempé testées en traction sous vide a 600°C en
fonction du facteur d’intensité des contraintes, vitesse d’ouverture : 9 um/h

A 600°C, lorsque la vitesse d’ouverture est divisée par 10, la courbe de traction des aciers a
I'état écroui est fortement modifieée (Figure 166). La fissure se propage pour une ouverture et
un effort plus faibles. En revanche, lorsque la température est diminuée de 50°C, a vitesse
d’ouverture constante, la fissure se propage pour une ouverture et un effort plus élevés
(Figure 167). A 550°C, l'effet de la vitesse d’ouverture sur les courbes de traction est
similaire a celui observé a 600°C (Figure 168). Comme le montrent ces figures, les trois
aciers de I'étude présentent a I'état écroui des courbes de traction sur éprouvettes CT pré-
fissurées presque identiques.

La propagation de fissure lors de ces essais est présentée en fonction du facteur d’intensité
des contraintes sur la Figure 169. Pour tous les essais, aprés 2 mm de propagation environ,
le facteur d'intensité des contraintes n‘augmente plus beaucoup. Cependant, la vitesse
d’ouverture et la température influencent beaucoup la valeur de ce facteur. On constate une
fois de plus qu'il y a peu de différence entre les aciers étudiés.

Les courbes de traction sur éprouvettes CT des aciers testés a I'état hypertrempé dépendent
également de la vitesse d’ouverture et de la température (Figure 170). Cependant, I'effet est
moins spectaculaire que sur I'état écroui car I'état hypertrempé est bien plus ductile.

Au paragraphe 111.2.1.4, un essai de fissuration en relaxation sur éprouvette CT a 600°C sur
'acier 316L a I'état écroui puis vieilli 2 heures a 700°C a été décrit. Le traitement thermique
avait visiblement réduit la fragilité de cet acier. La Figure 171 montre que les essais de
traction lente indiquent la méme tendance. A méme vitesse d’ouverture, I'état écroui puis
vieilli résiste mieux a la propagation de fissure en traction lente que I'état écroui non vieilli.
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Figure 166 : Effet de la vitesse d’ouverture sur les courbes de traction sous air a 600°C sur
éprouvettes CT pré-fissurées en acier 316L(N) et 316H a I'état écroui
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Figure 167 : Effet de la température sur la courbe de traction sous air sur éprouvettes CT pré-
fissurées en acier 316H a I'état écroui, vitesse d’ouverture 1.8 um/h
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Figure 168 : Effet de la vitesse d’ouverture sur les courbes de traction sous air & 550°C sur
éprouvettes CT pré-fissurées en acier 316L(N) et 316L a I'état écroui
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Figure 169 : Effet de la température et de la vitesse d’ouverture sur la propagation de fissure en
traction lente sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier 316L(N) et 316H a l'état
écroui
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Figure 170 : Effet de la température sur les courbes de traction sous air sur éprouvettes CT pré-
fissurées en acier 316L(N) a I'état hypertrempé, vitesse d’ouverture 18 um/h
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Effet de la vitesse d’ouverture et d’un vieillissement de 2 h a 700°C sur les courbes
de traction a 600°C sous air sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier 316L a I'état

écroui

Figure 171 :
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I11.2.4.3 Observations

L’observation des fractographies des éprouvettes CT testées en traction lente a révélé que
pour chaque éprouvette, le mode de rupture est identique du début a la fin de la propagation
de fissure. Ceci constitue d’ailleurs l'intérét des essais de traction lente par rapport aux
essais de fluage au cours desquels le facteur d’intensité des contraintes augmente fortement
au fur et a mesure que la fissure se propage. Selon les conditions d’essai et I'état
métallurgique des aciers testés en traction lente, le facies de rupture présente cependant un
aspect différent. La rupture est le plus souvent mixte : a la fois intergranulaire fragile et
transgranulaire ductile. Le cas de l'acier 316L(N) est présenté sur la Figure 172. Quatre
types de faciés se distinguent selon leur caractére intergranulaire plus ou moins marque.

Les aciers 316H et 316L présentent des faciés de rupture mixte parfaitement analogues a
ceux présentés sur la Figure 172. Le Tableau 22 regroupe le résultat des observations
réalisées sur I'ensemble des éprouvettes a I'état écroui. On peut alors constater qu’a
température et a vitesse d’ouverture données, le mode de rupture ne varie pas d’un acier a
l'autre. De plus, a vitesse donnée, le faciés est moins intergranulaire a 550°C qu’a 600°C.
De méme, a température donnée, le caractére intergranulaire augmente lorsque la vitesse
d’ouverture diminue. Bien que son utilisation soit impropre en viscoplasticité, le facteur
d’intensité des contraintes moyen lors de la propagation de fissure est également reporté
dans le Tableau 22. On peut ainsi voir que ce facteur augmente avec le caractére
transgranulaire ductile du mode de rupture. L'effet de la température et de la vitesse
d’ouverture sur les courbes de traction décrit au paragraphe précédent s’explique donc par
une modification du mode de propagation de fissure. Cette modification intervient
indépendamment de la nuance d’acier testée.

Les aciers testés a I'état hypertrempé présentent également cette transition de mode de
propagation de fissure (Tableau 23). Le facteur d’intensité des contraintes moyen pour un
mode de rupture donné ne dépend apparemment pas de I'état d’écrouissage. La vitesse
d’'ouverture au-dessous de laquelle apparait le mode intergranulaire fragile semble
légérement plus élevée pour I'état hypertrempé que pour I'état écroui. Ces tableaux
mentionnent également la vitesse de référence qui représente le rapport entre la vitesse
d’ouverture et la longueur de référence : 2/3 (W-a) d‘aprés Piques (1989). Cette vitesse de
référence donne un ordre de grandeur de la vitesse de déformation en pointe de fissure. On
peut ainsi constater que la vitesse de déformation autour de laquelle se produit la
modification de mode de rupture a 600°C sur éprouvette CT est voisine de celle observée
sur les éprouvettes lisses testées en fluage (cf. § 111.2.2.2).
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Figure 172 : Fractographies en microscopie électronique a balayage d’éprouvettes CT pré-
fissurées testées en traction lente a 5650°C et 600°C, acier 316L(N) a I'état écroui et
a I'état hypertrempé
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Acier Vitesse en ) Yitesse de p Tempégature Faciés de rupture K moyen en
pm/h | référenceens en°C MPavm
316L 18 4.E-7 550 Mixte tres ductile 75
316L(N) 18 4 E-7 550 Mixte tres ductile 66
316L(N) 9 2.E-7 550 Mixte ductile 61
316L 1.8 4 E-8 550 Mixte ductile 65
316H 1.8 4.E-8 550 Mixte peu ductile 67
316L(N) 18 4. E-7 600 Mixte ductile 63
316L 18 4.E-7 600 Intergranulaire fragile 63
316H 18 4 E-7 600 Mixte peu ductile 58
316L(N) 9 2.E-7 600 Mixte peu ductile 53
316L(N) 9 2.E-7 600 Mixte peu ductile 43
316L 1.8 4.E-8 600 Mixte peu ductile 40
316L 1.8 4.E-8 600 Intergranulaire fragile 35
316H 1.8 4.E-8 600 Intergranulaire fragile 35
316L(N) 0.9 2.E-8 600 Intergranulaire fragile 37

Tableau 22 : Facies de rupture et facteur d’intensité des contraintes moyen lors de la propagation
de fissure en traction sur éprouvettes CT pré-fissurée en acier 316L(N), 316H et
316L a I'état écroui, les lignes grisées concernent des états vieillis 2 heures a 700°C
apres écrouissage

Acier Vitesse en ) Yitesse de p TempéEature Faciés de rupture K moyen en
um/h référence en s en °C MPaym

316L(N) 18 4.E-7 550 Mixte ductile 62
316L(N) 180 4.E-6 600 Mixte ductile 60

316H 180 4.E-6 600 Mixte ductile 59

316H 18 4.E-7 600 Intergranulaire fragile 44
316L(N) 18 4.E-7 600 Intergranulaire fragile -
316L(N) 9 2.E-7 600 Intergranulaire fragile 41

Tableau 23 : Facies de rupture et facteur d’intensité des contraintes moyen lors de la propagation
de fissure en traction sur éprouvettes CT pré-fissurée en acier 316L(N) et 316H a
I'état hypertrempé

Comme le laissaient présager les courbes de traction, les fractographies correspondant aux
essais réalisés sur I'acier 316L(N) sous air et sous vide n'ont pas révélé de différence en
termes de mode de rupture. Sous vide, les faciés de rupture sont moins oxydés et
permettent donc des observations plus fines de 'endommagement de type intergranulaire
fragile. La Figure 173 présente des vues rapprochées de facettes intergranulaires que I'on
peut distinguer sur la Figure 174. Sur ces vues rapprochées on peut voir que le relief des
facettes est de I'ordre de 0.1 um. Lorsque des carbures intergranulaires sont présents, les
cavités se forment autour d’eux et I'on peut voir des micro-cupules sur les facettes
intergranulaires (Figure 173a). D’autres facettes ne présentent ni précipités intergranulaires
ni cupules mais plutét des reliefs en marche d’escalier (Figure 173b). Ces marches sont
peut-étre la marque des avancées successives des micro-fissures. La Figure 175 montre
une micro-fissure secondaire ainsi que des cavités intergranulaires.
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En termes de mécanisme d’endommagement, I'état écroui ne présente pas de différence
avec I'état hypertrempé. Les coupes présentées sur la Figure 176 et suivantes en sont une
illustration. Les micro-fissures intergranulaires se développent visiblement par coalescence
avec de nouvelles cavités qui germent en avant de leur pointe. Les points friples
apparaissent comme des sites privilégiés de germination des cavités intergranulaires (Figure
177). Apparemment, ils constituent également des points d’arrét momentanés pour les
micro-fissures (Figure 178). Ces figures mettent également en évidence la précipitation des
carbures intergranulaires.

Lorsque la vitesse d’ouverture est suffisamment faible et la température suffisamment
élevée, le mode de rupture observé lors des essais de traction lente sur éprouvettes CT est
donc similaire a celui observé lors de la fissuration en relaxation.

Figure 173 :  Fractographie en microscopie électronique a balayage d’'une éprouvette CT pré-
fissurée testée sous vide en ftraction lente a 600°C, acier 316L(N) a [I'état
hypertrempé, vitesse d’'ouverture 9 um/h

Figure 174 : Fractographie en microscopie électronique a balayage d’une éprouvette CT pré-
fissurée testée sous vide en traction lente a 600°C, acier 316L(N) a [l’état
hypertrempé, vitesse d’'ouverture 9 um/h
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Figure 175 : Fractographie en microscopie électronique a balayage d’'une éprouvette CT pré-
fissurée testée sous vide en ftraction lente a 600°C, acier 316L(N) a [I'état
hypertrempé, vitesse d’ouverture 9 um/h

a) Etat hypertrempé b) Etat écroui

Figure 176 : Fractographie en microscopie électronique a balayage d’éprouvettes CT pré-
fissurées testées sous vide en traction lente a 600°C, acier 316L(N) a I'état écroui
et a l'état hypertrempé, vitesse d’ouverture 9 um/h
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a) Coupe polie b) Coupe polie et attaquée

Figure 177 : Coupe observée en microscopie électronique a balayage d’une éprouvette CT pré-
fissurée testée sous vide en traction lente a 600°C, acier 316L(N) a [l'état
hypertrempé, vitesse d’ouverture 9 um/h

a) Coupe polie b) Coupe polie et attaquée

Figure 178 : Coupe observée en microscopie électronique a balayage d’une éprouvette CT pré-
fissurée testée sous vide en traction lente a 600°C, acier 316L(N) a I'état écroui,
vitesse d’ouverture 9 um/h
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111.2.5 Résumé du paragraphe Ill.2

Endommagement et rupture

e Les essais de fissuration en relaxation sur éprouvettes CT pré-fissurées montrent
que les aciers 316 résistent nettement moins bien a la propagation de fissure en
relaxation a I'état écroui qu’a I'état hypertrempé. Le mode de rupture intergranulaire
fragile observé lors de ces essais réalisés a 600°C et a 550°C est semblable a celui
mis en évidence sur les composants ayant fissuré en service. La fissuration
intergranulaire observée au voisinage des soudures est donc certainement
liée a cette fragilisation induite par écrouissage

e Un facteur d’intensité des contraintes initial de 15 MPaym peut causer la
propagation d’'une fissure en relaxation sur éprouvette CT a 600°C. Quelques
heures suffisent pour initier cette propagation qui ne semble pas s’arréter avant
quelques centaines d’heures. Un vieillissement de 2 heures a 700°C apres
écrouissage permet de limiter cette propagation. La diminution en question est plus
nette dans le cas de I'acier 316L que dans le cas de I'acier 316L(N)

e [ ’écrouissage par laminage entre 400°C et 600°C conduit a une augmentation de la
durée de vie en fluage a 600°C sur éprouvettes lisses comme sur éprouvettes
entaillées. Cependant la ductilité est fortement réduite par cet écrouissage. Ces
résultats sont conformes a ceux de la littérature concernant le fluage des aciers 316
écrouis a température ambiante.

e Deux modes d’endommagement et de rupture se manifestent lors des essais de
traction et de fluage que nous avons réalisés : 'endommagement transgranulaire
ductile et 'endommagement intergranulaire fragile. Parfois la rupture est mixte, les
cavités ductiles se développant a partir des facettes intergranulaires préalablement
endommagées. Le mode intergranulaire fragile se développe conformément aux
descriptions de la partie Bibliographie par germination, croissance et coalescence
de cavités intergranulaires qui forment alors des micro-fissures intergranulaires. Ce
mode d’endommagement ne se développe que pour des vitesses de déformation
suffisamment faibles (de I'ordre de 5.10° s'a 600°C), ce qui explique la chute de la
ductilité avec la vitesse de déformation. Les essais de traction lente sur éprouvettes
CT confirment l'existence de cette transition de mécanisme de rupture avec la
vitesse de déformation et indiquent que la vitesse de transition diminue avec la
température

e En fluage ou en traction, [I’écrouissage ne modifie pas le mode
d’endommagement mais il réduit la ductilité. A vitesse élevée, la baisse de
l'allongement a rupture s’explique par I'apparition précoce de la localisation de la
déformation favorisée par la diminution de la capacité d’écrouissage résiduelle. A
vitesse faible, I'écrouissage augmente visiblement 'endommagement intergranulaire
pour une déformation de fluage donnée, ce qui a pour conséquence de diminuer la
ductilité. L’écrouissage ne modifie pas pour autant la localisation de
I'endommagement intergranulaire dans les éprouvettes entaillées. L’écrouissage
favorise également la propagation de fissure sur éprouvette CT testée en traction
lente.

e Les trois aciers testés présentent des modes d’endommagement parfaitement
similaires a I'état écroui comme a I’état hypertrempé aussi bien en ce qui
concerne leffet de la vitesse de déformation que celui de la température. La
localisation de I'endommagement intergranulaire dans les éprouvettes entaillées
testées en fluage est également indépendante de l'acier. Notons cependant que
l'acier 316H s’est révélé plus fragile que les deux autres aciers lors des essais de
fluage et que l'acier 316L a I'état écroui a conduit aux propagations de fissures en
relaxation sur éprouvette CT les plus importantes
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1.3 Conclusions

176

La présente partie avait pour objectif la détermination de l'effet de I'écrouissage par
laminage entre 400°C et 600°C sur le comportement et les modes d’endommagement et de
rupture des aciers 316 étudiés a 600°C.

En ce qui concerne le comportement, les essais de traction, fluage et relaxation réalisés sur
éprouvettes lisses ont montré que I'écrouissage renforce considérablement la résistance a la
déformation des aciers étudiés. Etant donné que le renforcement par écrouissage est
identique pour les trois aciers étudiés alors que seul I'acier 316H conduit a la précipitation
induite de carbures intragranulaires, le durcissement impliqué nous apparait étre dd
maijoritairement a l'interaction entre les dislocations.

Conformément aux résultats de la littérature, les atomes interstitiels jouent visiblement un
réle important dans le durcissement des aciers 316. D’'une part, a I'état écroui comme a I'état
hypertrempé, les aciers étudiés sont le siege du phénoméne Portevin-Le Chatelier. D’autre
part, l'acier 316L flue plus vite que lacier 316L(N) & l'état écroui comme a [Iétat
hypertrempé. Les atomes d’azote (sans doute associés aux atomes de molybdéne) sont
alors trainés par les dislocations ce qui freine leur mouvement. En revanche le réle
durcissant des carbures intragranulaires dans I'acier 316H ne doit pas étre surestimé, il n’est
pas plus efficace que le durcissement induit par I'azote en solution dans I'acier 316L(N). A
long terme, les carbures semblent méme moins efficaces que I'azote en solution, ce qui est
probablement lié a leur coalescence.

A 600°C, alors que les essais de traction ont mis en évidence le passage en régime de
trainage des solutés aux alentours d’une vitesse de déformation de 3.10°s™, les essais de
fluage et de relaxation mettent en évidence une autre transition de mécanisme de
déformation entre 10® et 107 s™. En comparant ces résultats a ceux de la littérature, il
semble que l'on puisse attribuer cette transition a I'augmentation de l'importance des
phénomeénes de diffusion et donc de montée des dislocations lorsque la vitesse de
déformation diminue.

C’est également pour des vitesses de déformations inférieures a 107 s’ que

'endommagement intergranulaire commence a se développer a 600°C dans les éprouvettes
lisses. Pour les vitesses supérieures, 'endommagement observé dans les éprouvettes est
de type transgranulaire ductile a cupules. Conformément aux résultats de la littérature, le
développement de 'endommagement intergranulaire entraine une chute de la ductilité avec
la vitesse de déformation, et ce indépendamment de la nuance étudiée. L’écrouissage ne
semble pas modifier la vitesse de déformation autour de laquelle s’effectue cette transition
progressive de mode de rupture. En revanche, I'écrouissage augmente le nombre de micro-
fissures intergranulaires observées sur coupe polie pour une déformation de fluage et une
vitesse de déformation données. La fragilisation par écrouissage mesurée a 'échelle globale
(diminution de I'allongement et de la striction a rupture) n’est donc pas liée a un changement
de mode de rupture, mais a un développement plus rapide de I'endommagement
intergranulaire.

Les essais mécaniques et les observations métallographiques réalisés sur les trois aciers
316 soumis a différents types de sollicitations sur plusieurs géométries n'ont pas révélé de
différences d’ordre qualitatif. Cependant, I'acier 316H a présenté, a I'état écroui comme a
I'état hypertrempé, une ductilité plus faible que celle des autres aciers dans le domaine de
rupture partiellement intergranulaire.

La fissuration intergranulaire observée lors des essais de relaxation sur éprouvette CT des
trois aciers étudiés a I'état écroui est tout a fait similaire a la fissuration en relaxation
observée au voisinage des soudures. Les mémes aciers testés dans les mémes conditions a
'état hypertrempé ne sont, en revanche, pas (ou peu) susceptibles de conduire a la
propagation de la fissure. La fragilisation par écrouissage observée dans le domaine de
rupture intergranulaire lors des autres essais apparait donc étre a I'origine de la fissuration
en relaxation des zones affectées par le soudage des aciers 316.
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IV

V.1

Discussion

L'étude des zones affectées par le soudage des aciers inoxydables austénitiques, débutée
dans la partie Bibliographie et poursuivie dans la partie Matériaux, a mis en évidence
I'existence d’'un fort écrouissage lié aux incompatibilités de dilatation lors du soudage. Les
essais mécaniques réalisés sur trois aciers de type 316, dans leur état hypertrempé d’'une
part et dans leur état écroui par laminage entre 400°C et 600°C, d’autre part, ont montré que
cet écrouissage entrailne une certaine fragilisation dans le domaine de rupture
intergranulaire. Il s’agit maintenant de déterminer I'origine de cette fragilisation et d’établir le
lien entre celle-ci et la fissuration en relaxation. Comprendre par quels mécanismes se
développe la fissuration en relaxation constitue, en effet, un des objectifs de la these.

Modéliser la fissuration en relaxation constitue l'autre objectif de la thése. Conformément
aux indications tirées de la littérature, les résultats obtenus au cours de la thése ont montré
que la fissuration en relaxation résulte d’'un endommagement intergranulaire similaire a celui
qui intervient lors des essais de fluage ou de traction lente. La modélisation de la fissuration
en relaxation s’appuiera donc sur un modéle d’endommagement intergranulaire (voir la
partie V Modélisation). L’élaboration de ce modéle nécessite une certaine rationalisation des
mesures et des observations réalisées. On s’attachera donc, dans un premier temps, a
expliquer les différents phénoménes physiques concernant I'endommagement
intergranulaire des aciers inoxydables austénitiques non stabilisés. Quelle est l'origine de la
transition de mécanisme de rupture décrite dans I'étude bibliographique et observée lors des
essais 7 Comment peut-on expliquer l'effet « fragilisant » de I'écrouissage ? Quels sont les
paramétres a retenir pour une modélisation quantitative de I'endommagement
intergranulaire ?

Dans un deuxiéme temps, on examinera en quelle mesure les résultats obtenus au cours de
la thése nous éclairent sur les mécanismes de fissuration en relaxation au voisinage des
soudures des aciers inoxydables austénitiques non stabilisés. Quels sont les rdles respectifs
de I'écrouissage et de la teneur en éléments interstitiels ? Quels points communs et quelles
différences peut-on établir entre la fissuration en relaxation des aciers stabilisés et celle des
aciers non stabilisés ?

Endommagement intergranulaire

L’endommagement intergranulaire a été observé sur les trois aciers étudiés lors d’essais sur
différents types d’éprouvettes soumises a diverses sollicitations. Le modéle proposé dans la
partie suivante doit pouvoir rendre compte du développement de cet endommagement dans
tous les cas. Il s’agit donc de mettre en évidence les paramétres contrdlant ce
développement et de discuter de leur influence sur lendommagement intergranulaire.

IV.1.1 Transition de mécanisme d’endommagement avec la vitesse de déformation

et la température

a) Longueur de diffusion

Les essais mécaniques réalisés a 600°C sur les éprouvettes lisses en acier 316 a I'état
hypertrempé ont confirmé I'existence, évoquée dans la partie Bibliographie, d’'une transition
de mécanisme d’endommagement en fonction de la vitesse de déformation : a forte vitesse,
la rupture est transgranulaire ductile, a faible vitesse la rupture devient partiellement
intergranulaire fragile. Cette transition a également été constatée sur les aciers testés a I'état
écroui par laminage entre 400°C et 600°C. La conséquence macroscopique de cette
transition de mécanisme d’endommagement est la baisse de la déformation a rupture avec
la vitesse de déformation. Quelques considérations physiques tirées de la littérature
(Francgois et al. 1993 et Riedel 1987) permettent d’analyser cette transition :
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La croissance des cavités intergranulaires s’effectue par diffusion de lacunes le long des
joints de grains sous l'action des gradients de contrainte. La diffusion transgranulaire étant
bien plus lente que la diffusion intergranulaire, la croissance des cavités transgranulaires
s’effectue, en revanche, par déformation viscoplastique. La transition de mécanisme
d’endommagement correspond donc a une compétition entre les mécanismes de diffusion
intergranulaire et les mécanismes de déformation viscoplastique. Cette compétition dépend
de I'échelle a laquelle on se place. En effet, la distance sur laquelle les lacunes peuvent
diffuser le long des joints de grains augmente avec le temps et la température. Pour un
temps et une température donnés, l'influence des phénomeénes liés a la diffusion diminue
donc avec la distance. On peut estimer grossiérement, par le calcul dimensionnel présenté
ci-dessous, la distance (appelée longueur de diffusion) a partir de laquelle la déformation
viscoplastique produit le méme déplacement que la diffusion intergranulaire :

Le flux de lacunes par diffusion intergranulaire entraine une vitesse de déplacement qui
s’écrit :
Q 3D,

_ 2
=220 v

un
kT

avec Q le volume atomique, 6D, le coefficient de diffusion intergranulaire surfacique et ¢, la
contrainte normale au joint de grain. A I'échelle de la longueur de diffusion (lg), la
déformation viscoplastique des grains donne une vitesse de € x |y . En égalant les deux
vitesses, on obtient :
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On peut estimer la valeur de la longueur de diffusion pour le 316L(N) a 600°C en utilisant les
données de fluage stationnaire obtenues lors des essais et les données de la littérature
récapitulées dans le Tableau 24, page 183. Il s’agit bien sir d’une estimation grossiére étant
données lincertitude sur le coefficient de diffusion intergranulaire et les hypothéses de
calcul. On considéere notamment que la contrainte locale normale au joint (c,,) est égale a la
contrainte macroscopique maximale principale (o)) et que la vitesse de déformation locale
est contrblée par la contrainte équivalente macroscopique (ceq). On a tracé sur la Figure 179
I'évolution de la longueur de diffusion en fonction de la vitesse de déformation. La contrainte
ne variant que peu avec la vitesse de déformation, dans le régime de fluage-dislocations, la
pente qui vaut -(n-1)/3n est trés proche de -1/3. |l faut donc modifier de trois décades la
vitesse de déformation pour modifier d’'une décade la longueur de diffusion. Cela explique le
caractere progressif de la transition de mécanisme de rupture observée.

Pour une vitesse de déformation de 10" s, la longueur de diffusion vaut environ 40 ym, ce
qui correspond a la taille des facettes intergranulaires, par conséquent, a I'échelle des
cavités intergranulaires, les mécanismes de déformation sont négligeables vis-a-vis des
mécanismes de diffusion, et la rupture peut étre de type intergranulaire fragile. A 107 s”, la
longueur de diffusion vaut environ 1 um, les mécanismes de déformation ne sont donc plus
négligeables, et la rupture est mixte. A 102 s, la longueur de diffusion étant de I'ordre de
0.1 um, 'endommagement intergranulaire autour des carbures ne pourra se développer et la
rupture sera totalement transgranulaire. La longueur de diffusion est un indicateur trés
approximatif, mais elle permet de comprendre la transition de mécanisme de rupture
observée lors des essais de traction et de fluage sur éprouvettes lisses (cf. Tableau 21,
page 150).

La Figure 179 montre également que I'écrouissage, qui modifie fortement la résistance a la
déformation de I'acier 316L(N), modifie peu la longueur de diffusion pour une vitesse de
déformation donnée. Cela explique que la vitesse de déformation autour de laquelle
s’effectue la transition de mécanisme de rupture ne dépende pas de I'écrouissage ou méme
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de la nuance considérée. En revanche, cela n’explique pas pourquoi, a méme vitesse de
déformation, I'écrouissage favorise le développement de 'endommagement intergranulaire
lors des essais de fluage sur éprouvettes lisses.

100 T T T T

| | | |

e i ={= hypertrempé []

1 ya . [

c —&@— E&croui H

Q

s 104

= 1

=] ]

£

S |

[}]

©

5 1

) E

S i

[o)] i

[ =

o |

—

0.1 T T TTTTTT T TTTTIT T TTTTITT T TTTTIT T TTTTTT T TTTTTT T T TTTT T TTTTTI T TTT
T e @ @ N © v g © o
oooSowWowow oW oW oW owow
LIJ LIJ. ~ - b b A ~ A A
A vl A vl

Vitesse de déformation en s-1

Figure 179 : Longueur de diffusion estimée pour I'acier 316L(N) a 600°C en fonction de la vitesse
de déformation viscoplastique

b) Effet du taux de triaxialité des contraintes

D’aprés I'équation définissant la longueur de diffusion, celle-ci augmente lIégérement avec le
rapport o/ceq mais garde le méme ordre de grandeur, & vitesse de déformation donnée.
Autrement dit, la transition de mécanisme de rupture doit s’effectuer autour de la méme
vitesse de déformation lors d'essais sur éprouvettes lisses, entaillées ou pré-fissurées.
Cependant I'hétérogénéité des champs mécaniques dans ces derniéres complique un peu
'analyse : D’'une part, la vitesse de déformation n’est pas uniforme dans ces éprouvettes,
d’autre part le taux de triaxialité des contraintes modifie la cinétique de croissance de
'endommagement (cf. IV.1.3). On peut tout de méme estimer l'ordre de grandeur de la
vitesse de déformation en utilisant les longueurs de référence comme dans le Tableau 22,
page 171 concernant les éprouvettes CT testées en traction lente. D’aprés ce tableau, la
vitesse de référence a 600°C correspondant a 'endommagement intergranulaire fragile sur
éprouvette CT est de l'ordre de 10 s, ce qui correspond bien aux observations réalisées
sur éprouvettes lisses. Concernant les éprouvettes entaillées, la longueur de référence peut
étre estimée comme étant égale a deux fois le rayon d’entaille (Piques 1989) soit 2 mm pour
les éprouvettes FLE 1-6 et 8 mm pour les FLE 4-6. Lors d’essais de fluage d’'une durée
d’environ 1000 heures sur ces éprouvettes I'ordre de grandeur des vitesses de référence en
stade secondaire est donc de 10”° s™ pour I'acier 316L(N) a I'état écroui et de 10® s™ pour
I'état hypertrempé. De nouveau, on constate que ces vitesses correspondent a I'observation
du mode de rupture intergranulaire fragile. Comme prévu par la formule de la longueur de
diffusion, le taux de triaxialit¢ des contraintes ne modifie donc pas le mode
d’endommagement pour une vitesse de déformation donnée. Remarquons, en revanche,
que pour un temps a rupture donné, le caractére intergranulaire de 'endommagement
augmente avec le taux de triaxialité des contraintes (ce qui est di au fait qu’a vitesse de
déformation donnée, la cinétique d’endommagement intergranulaire augmente avec le taux
de triaxialité, voir § IV.1.3).
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c) Correspondance avec les faciés de rupture

Lors du stade tertiaire des essais de fluage sur éprouvettes lisses et entalllees la vitesse de
déformation augmente progressivement pour atteindre environ 10° s juste avant la rupture
(cette estimation est réalisée en supposant la déformation homogéne, ce qui n’est pas
réaliste, la vitesse de déformation locale est donc certainement plus élevée). D’aprées le
raisonnement basé sur la longueur de diffusion, le caractére intergranulaire de
'endommagement doit donc diminuer lors du stade tertiaire. C’est bien ce que 'on observe
lors des essais sur éprouvettes lisses (des cupules transgranulaires se développent autour
de facettes intergranulaires préalablement rompues), ainsi que sur éprouvettes entaillées
(les zones non endommagées préalablement en mode intergranulaire fragile rompent de
maniére transgranulaire ductile). Cette transition de mécanisme de rupture en cours d’essai
aboutit a la contradiction apparente suivante : le faciés de rupture des éprouvettes lisses
testées en fluage est ductile a cupules quelle que soit la durée de I'essai alors que
lendommagement observé en coupe est transgranulaire lors des essais courts et
intergranulaire lors des essais longs. Les essais réalisés a vitesse de déformation constante
(traction sur éprouvettes lisses ou CT) permettent en revanche, a partir du seul faciés,
d’associer un mode de rupture a chaque vitesse de déformation.

Concernant les essais de relaxation sur eprouvette CT la vitesse de déformation, constante
pendant la phase de mise en charge, vaut 10 s™ environ puis décroit continment. En
suivant le raisonnement décrit précédemment, on pourrait imaginer que la rupture soit dans
un premier temps ductile puis que son caractére intergranulaire augmente progressivement.
Cependant, la déformation de mise en charge et celle de relaxation est tres faible (inférieure
a 1%), ce qui est insuffisant pour que la rupture transgranulaire se développe. Par
conséquent, le seul mode de rupture observée en relaxation sur éprouvette CT est le mode
intergranulaire fragile.

L’observation des éprouvettes en acier 316 testées a 600°C sur plusieurs géométries et
sous plusieurs types de sollicitation confirme donc le role prépondérant de la vitesse de
déformation dans la détermination des modes d’endommagement et de rupture que
I'expression de la longueur de diffusion prévoyait. Quels que soient I'état d’écrouissage des
trois aciers 316 étudiés et la géométrie des éprouvettes, Iendommagement est
intergranulaire fragile pour des vitesses de déformation mfeneures a 10® s environ,
transgranulaire ductile pour des vitesses supérieures a 10* s environ, et mlxte entre les
deux. En choisissant la vitesse de déformation comme paramétre plutét que le temps a
rupture, on généralise, a I'état écroui et aux taux de triaxialité des contraintes plus élevés, la
carte de rupture proposée par Fields et al. (1980) présentée sur la Figure 32, page 53.

d) Effet de la température
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On n’a pas estimé quantitativement 'effet de la température sur la longueur de diffusion, car
on n’a pas réalisé d’essais de fluage a d’autres températures. Cependant, I'expression de la
longueur de diffusion montre que celle-ci est peu modifiée lorsque le rapport entre la vitesse
de déformation et le coefficient de diffusion intergranulaire reste constant. Par conséquent,
lorsque la température diminue de 50°C, il faut diminuer la vitesse de déformation d’'un
facteur exp-[50be/RT2] qui vaut environ 4 pour retrouver la méme longueur de diffusion. Le
Tableau 22, page 171, qui rappelle les modes de rupture observés lors des essais de
traction lente sur éprouvettes CT réalisés a 550°C et a 600°C, confirme le sens et I'ordre de
grandeur de cet effet de température commun aux trois aciers étudiés.

Supposons que 'endommagement intergranulaire nécessite d’accumuler au moins 0.2% de
déformation (qw est l'ordre de grandeur de la déformation de relaxation) a une vitesse
inférieure a 10%™ a 600°C (qui est la vitesse a Iaquelle 'endommagement observé est
purement intergranulaire). Le temps minimal pour qu'un essai réalisé a vitesse de
déformation constante s’endommage de maniére intergranulaire est alors d’environ 50
heures (0.2%/10°®). A 550°C, compte tenue de I'effet de la température sur la longueur de
diffusion, le temps minimal estimé est de 200 heures et a 500°C, il est de 800 heures. Ce
calcul est trés approximatif, mais il permet de fixer 'ordre de grandeur de la durée des
essais susceptibles de conduire a un endommagement intergranulaire en fonction de la
température.
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IV.1.2 Effet de I’écrouissage sur 'endommagement intergranulaire

Avant de discuter de I'effet de I'écrouissage proprement dit, nous allons revenir sur quelques
aspects théoriques du développement de 'endommagement intergranulaire et les comparer
aux observations réalisées.

IV.1.2.1 Aspects théoriques de 'endommagement intergranulaire

Du point de vue théorique, les mécanismes d’endommagement intergranulaire sont souvent
décrits a [I'échelle de la cavité intergranulaire. A cette échelle, deux stades
d’endommagement sont distingués : la germination et la croissance. Revenons rapidement
sur la modélisation de ces deux stades décrits par Francgois et al. (1993) et Riedel (1987).

a) Germination

Un simple raisonnement thermodynamique conduit, pour I'enthalpie libre de germination
d’une cavité intergranulaire, a I'expression suivante :
3
.4y
AG = —2f,

Gn

avec v I'énergie de surface et f, un facteur de forme dépendant de I'angle de mouillage de la
cavité supposée ici axisymétrique et lenticulaire. Le taux de germination N*, activé
thermiquement, doit donc suivre une loi du type :

[ AG 4y’
N exp[ kT] kT

Etant donnée la trés forte dépendance de N* a la contrainte, on peut en dériver une
contrainte seuil pour la germination :

3
1A f
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Cette contrainte seun qui ne varie que trés peu avec la température est de l'ordre de
500 MPa avec f,=102. Bien qu’il existe une forte incertitude sur la valeur de f,, il ne semble
pas raisonnable d’affecter a ce facteur de forme une valeur beaucoup plus faible que 10
(Riedel 1987). Par conséquent, la germination des cavités ne peut s’effectuer que sur des
sites concentrateurs de contraintes. Cela explique le fait que nous ayons toujours observé la
localisation de 'endommagement autour des précipités intergranulaires, aux points triples ou
a l'avant de la pointe de micro-fissures intergranulaires (cf. § 111.2.4.3). Le développement de
micro-fissures par coalescence des cavités intergranulaires nous semble en effet a I'origine
de « surcontraintes » intergranulaires. D’une part, il entraine une diminution de la section
efficace et, par conséquent, une augmentation de la contrainte effective et, d’autre part, il
produit un effet de concentration de contraintes a la pointe de la micro-fissure.

A I'échelle de la cavité intergranulaire, la déformation de la matrice n’intervient pas dans
cette théorie de la germination. Cependant, a I'’échelle du polycristal, il apparait que les
concentrations de contraintes aux points triples sont liées aux incompatibilités de
déformation entre grains. Diard et al. (2002) par exemple, ont simulé par éléments finis le
fluage de polycristaux de zircaloy-4 (alliage hexagonal compact a base de zirconium) a l'aide
d’'un modéle de plasticité cristalline prenant en compte l'orientation de chaque grain et celle
de chaque systéeme de glissement activé. lls montrent alors que, lors du fluage, se
développent de fortes hétérogénéités de déformation intergranulaires et intragranulaires qui
entrainent I'existence de « surcontraintes » au niveau des joints de grains. Lors d’essais
réalisés a contrainte macroscopique constante, la germination des cavités pilotée par une
contrainte locale critique peut donc s’effectuer progressivement avec la déformation.

Par conséquent, la thermodynamique de la germination des cavités intergranulaire couplée
a la mécanique de polycristaux endommagés rend (au moins sur le plan qualitatif) bien
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compte de la germination continue des cavités intergranulaires observée par Needham
(1980) lors du fluage d’'un acier inoxydable austénitique.

b) Croissance

En ce qui concerne la croissance des cavités, deux mécanismes principaux sont a I'ceuvre :
la croissance par diffusion intergranulaire de lacunes et la croissance par déformation
viscoplastique. La compétition entre ces deux mécanismes est réglée par le rapport entre la
taille des cavités et la longueur de diffusion. Ainsi, a 600°C, pour des vitesses de
déformation suffisamment faibles (de I'ordre de 10°® s’1), la croissance par déformation
viscoplastique est négligeable. La croissance des cavités intergranulaires peut alors
(théoriquement) étre décrite par des modéles faisant appel a la diffusion comme celui
proposé par Hull et Rimmer (1959). Ce modéle permet d’obtenir pour le taux de croissance
du rayon des cavités (supposées axisymétriques) I'expression suivante :

520 5D, |0, - (1- w)o, |
2
h(y)a(@)R
La signification de I'ensemble des notations utilisées dans les formules est donnée dans le
Tableau 24.

Bien d’autres modeéles de croissance diffusifs ont été proposés depuis les années soixante,
le lecteur désireux d’en savoir plus pourra se reporter a 'ouvrage de Riedel (1987) ou a la
revue de Kassner et Hayes (2003).

En remarquant sur les coupes polies d’éprouvettes endommagées que les cavités de fluage
ne se développent pas simultanément sur 'ensemble des facettes, Dyson (1976) suppose
que l'effort que doit transmettre une facette perpendiculaire a 'axe de la contrainte principale
se reporte en partie sur les joints voisins non endommagés. Si la vitesse de déformation
viscoplastique des grains voisins est suffisamment faible, elle va donc limiter la croissance
des cavités intergranulaires. On peut estimer la vitesse de déformation correspondant a
cette transition par la formule suivante :

. 29'QdD, G,
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Cette vitesse vaut dans notre cas environ 10° s a 600°C. Cela signifierait qu'en pratique
lorsqu’il y a endommagement intergranulaire la croissance est toujours contrblée par le
fluage de la matrice. Le taux de croissance s’écrit alors :

éeqkzd [GI - (1 - (’3)60]
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La prise en compte par Dyson de I'’échelle du polycristal modifie donc complétement la loi de
croissance des cavités intergranulaires alors que le mécanisme local de croissance reste
identique. Bien que ce mécanisme soit purement diffusif, la vitesse de déformation ainsi que
le rapport entre la contrainte principale maximale et la contrainte de Von Misés jouent,
d'aprés ce modele, un rdle prépondérant dans la cinétique dendommagement
intergranulaire.

c) Conclusions
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Le développement de I'endommagement intergranulaire dans le domaine des faibles
vitesses de déformation (des longueurs de diffusion élevées) implique essentiellement des
mécanismes de diffusion intergranulaire. Cependant, les conditions locales de germination
et de croissance dépendent du caractére polycristallin des matériaux étudiés. En particulier,
les hétérogénéités de déformation entre grains conduisent a [I'existence de
« surcontraintes » au niveau des points triples et des joints de grains qui sont déterminantes
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pour la germination des cavités. De plus, le développement de I'endommagement
intergranulaire modifie les champs mécaniques locaux, ce qui modifie en retour les
cinétigues d’endommagement. Par conséquent, alors que les paramétres controlant
localement la germination et la croissance des cavités sont la contrainte normale au joint de
grains et la diffusion intergranulaire, les parametres clefs a I'échelle de I'élément de volume
semblent étre la déformation et le rapport entre la plus grande contrainte principale et la
contrainte de Von Miseés.

Q Volume atomique en m™ 1.2110%°
5Dp = 3Dy exp(-Qu/RT) Coefficient de diffusion du joint

8Dp° enm’s 7.510™
Qo en kd/mol 159
Ys Energie de surface libre en Jim? 2
b Energie de surface du joint en Jim?
% Demi-angle de mouillage de la cavité cos(y) = yo/ 2ys

fv = fu(y) Facteur de forme = (2n/3) [2-3cos(y)+cos’(y)]

Volume de la cavité divisé par le

h(y) volume d’une sphére de méme rayon =3 fW(y)/4n Sina(\")
¢]] Contrainte principale maximale
Geq Contrainte de von Misés
oo Contrainte & lal’gggitliii:z d’une cavité a = 2 yssin(y)R
R Rayon de la cavité 0.1-1 pm
A Distance entre cavités 1-10 ym
® Fraction surfacique cavitée =2R /A
(o) = -2 In(0) - (3-0)(1-0)
n Coefficier;teccignlzellﬁiede fluage £,=Ac"
d Taille de grain ou de facette ~ 50 pm
q = n* (1+3/n)"?

Tableau 24 : Notations utilisées dans les équations concernant la germination et la croissance
des cavités intergranulaires, d’apres Riedel (1987)
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IV.1.2.2 Fragilisation par écrouissage

Les essais de fluage sur éprouvettes lisses ou entaillées, ainsi que les essais de
propagation de fissure en relaxation ont montré que I'écrouissage des aciers 316 ne
modifiait pas I'aspect de 'endommagement intergranulaire. Dans tous les cas, on a pu
constater que les microfissures intergranulaires, préférentiellement orientées
perpendiculairement a la plus grande contrainte principale, résultaient de la coalescence de
cavités s'initiant aux points triples. Cependant, a méme vitesse de déformation,
'endommagement se développe plus rapidement dans le cas de I'état écroui que dans le
cas de I'état hypertrempé, ce qui réduit la ductilité. Comment peut-on expliquer cette
« fragilisation » par écrouissage ? Revenons tout d’abord sur les interprétations
mentionnées au paragraphe 1.3.2.2 de la partie bibliographie.

a) Interprétations proposées dans la littérature

Wilshire et Willis (2001), qui ont étudié un acier 316H a 575°C, supposent que la
restauration de I'écrouissage est rapide le long des joints de grains. La localisation de la
déformation au voisinage des joints de grains serait donc renforcée par I'écrouissage, ce qui
engendrerait un endommagement plus rapide des aciers a I'état écroui. Les examens de
microscopie électronique en transmission réalisés au cours de la thése sur les aciers écrouis
puis vieillis plusieurs centaines d’heures a 600°C ne montrent pourtant pas de signe de
restauration particulier au niveau des joints de grains. De plus, si les zones au voisinage
immédiat des joints de grains étaient beaucoup moins résistantes que l'intérieur des grains,
il nous semble que I'on devrait observer sur les faciés de rupture d’éprouvettes testées sous
vide ou sur les coupes polies des traces de fortes déformations locales, ce qui n’est pas le
cas (cf. § 111.2.4.3). Cette hypothése de restauration accélérée le long des joints de grains
n’apparait donc pas confirmée par I'expérience.

Dyson et Loveday (1980) évoquent la possible existence, dans les aciers de type 316, d'un
endommagement intergranulaire induit par écrouissage comme dans le Nimonic 80 (cf.
Annexe A § VIII.4.1). Contrairement au cas du Nimonic 80, les examens de microscopie
électronique en transmission réalisés au cours de la thése sur les aciers 316 a I'état écroui
puis vieilli a 600°C n’ont pas révélé I'existence de cavités intergranulaires. De plus, I'effet
fragilisant de I'écrouissage disparait lorsque I'acier est testé a une température telle que
I'écrouissage se restaure rapidement en cours d’essai. Comme I'ont remarqué Guttmann et
Timm (1981) concernant un acier 314, cette réversibilité de I'effet d’écrouissage nous parait
difficilement compatible avec I'existence d’'un endommagement intergranulaire induit par
écrouissage.

D’aprés Guttmann et Timm (1981), 'endommagement intergranulaire de I'acier 314 est
favorisé par I'écrouissage car celui-ci empécherait la relaxation des contraintes locales. En
ce qui concerne les aciers 316 étudiés au cours de la these, la résistance a la déformation
augmente en effet avec le nombre d’interactions dislocations-dislocations. A méme vitesse
de déformation, la contrainte d’écoulement est environ deux fois plus élevée pour les aciers
a létat écroui que pour les aciers a l'état hypertrempé. Cependant, a [I'échelle
macroscopique, les taux de relaxation des contraintes mesurés sur éprouvettes lisses en
acier 316L(N) écroui sont comparables a ceux des aciers hypertrempés. Dans le cas des
aciers 316 a 600°C, l'écrouissage ne parait donc pas empécher la relaxation des
contraintes.

Les résultats obtenus au cours de la thése contredisent donc partiellement les trois
mécanismes proposés dans la littérature pour expliquer I'effet fragilisant de I'écrouissage.
Examinons maintenant, a la lumiére des développements théoriques évoqués au
paragraphe précédent, en quoi I'écrouissage pourrait modifier le développement de
'endommagement.

b) Germination et croissance

L’écrouissage entraine une augmentation de la contrainte pour une vitesse de déformation
donnée. Cependant, la taux de croissance des cavités par le mécanisme de diffusion de
Dyson (1976) ou par viscoplasticité (Rice et tracey 1969, Gurson 1977, Tvergaard et
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Needleman 1984) dépend exclusivement de la vitesse de déformation et des rapports c/ceq
et om/oeq avec o), oy et oceq les contraintes principale, hydrostatique, et équivalente
respectivement. D’aprés ces mécanismes, a vitesse de déformation donnée, la croissance
des cavités devrait étre identique pour I'état écroui et pour I'état hypertrempé.

La germination des cavités, en revanche, nécessite des contraintes locales élevées. Or
I'écrouissage est susceptible d’augmenter les contraintes locales. D’une part, a vitesse de
déformation donnée, I'écrouissage augmente la contrainte macroscopique. D’autre part, le
caractére polycristallin des aciers entraine, lors de I'écrouissage, une forte hétérogénéité de
déformation a l'origine de contraintes résiduelles a I'échelle locale qui se superposent au
champ de contrainte résultant du chargement macroscopique. Par conséquent, la
germination des cavités de fluage devrait étre favorisée par I'écrouissage. Comme la
germination de nouvelles cavités est a l'origine de la propagation des micro-fissures
intergranulaires, celles-ci devraient se développer plus rapidement dans un matériau a I'état
écroui que dans un matériau hypertrempé. L’existence de contraintes résiduelles locales
avait déja été évoquée par Dyson, Loveday et Rodgers (1976) pour expliquer la fragilisation
par écrouissage du Nimonic 80. Ce mécanisme rend bien compte des observations
réalisées sur les aciers 316. En ce qui concerne les essais de fluage par exemple, la
déformation correspondant a I'écrouissage est bien plus importante que la déformation de
mise en charge des aciers a I'état hypertrempé. Les contraintes locales liées aux
incompatibilités de déformation entre grains sont donc bien plus élevées dans le cas de I'état
écroui que dans le cas de I'état hypertrempé. Par conséquent, la déformation de fluage
nécessaire pour atteindre une densité de micro-fissures donnée sera plus faible dans le cas
de I'état écroui, ce qui correspond bien aux observations.

Des contraintes locales élevées ne pourront cependant persister dans les aciers a I'état
écroui que si la restauration du réseau de dislocations ne s’effectue pas trop rapidement en
cours d’essai. Autrement dit, lorsque I'on augmente la température d’essai, le caractére
fragilisant de I'écrouissage devrait diminuer. Les données bibliographiques concernant I'effet
de I'écrouissage sur la ductilité en fluage des aciers inoydables austénitiques (cf. § 1.3.2.2)
montrent justement que la fragilisation par écrouissage est d’autant moins marquée que la
température est élevée. Le mécanisme de fragilisation par écrouissage liée a une
augmentation de la germination des cavités intergranulaires induite par les contraintes
locales nous semble donc tout a fait cohérent avec les résultats tirés de la littérature.

c) Observation de I’hétérogénéité de déformation

Afin de mettre en évidence I'hétérogénéité de déformation liée au caractere polycristallin des
aciers, des essais de fluage sous vide ont été réalisés au CEA a 600°C sur éprouvette plate
munie de microgrilles de platine (cf. plan page 308). Le dépdt des microgrilles a été réalisé
au Laboratoire de Mécanique des Solides de I'Ecole Polytechnique selon la technique
décrite par Allais et al. (1994). La Figure 180 indique la déformation axiale de mise en
charge mesurée par corrélation d'image sur I'acier 316L(N) a I'état hypertrempé. La Figure
181 qui représente une cartographie EBSD de la zone correspondante permet d’évaluer les
désorientations cristallines relatives des grains. On constate sur ces figures que la
déformation plastique varie d’un grain a I'autre mais également a l'intérieur d’'un méme grain.
Des bandes de glissement sont apparentes au cceur de certains grains. D’'une maniére
générale, la déformation semble plus élevée au voisinage des joints de grains qu'au cceur
des grains. La photographie présentée sur la Figure 182 concerne une zone ne comportant
pas de microgrille, voisine de celle correspondant aux deux figures précédentes. Cette figure
confirme I'existence des bandes de glissement et de la forte hétérogénéité de déformation
d’un grain a l'autre.

Lors du fluage de I'acier 316L(N) a I'état hypertrempé, I'hétérogénéité de la déformation
constatée lors de la mise en charge se renforce (Figure 183) et I'endommagement
intergranulaire se développe (Figure 184). En comparant la Figure 184 et la Figure 180 on
peut se rendre compte que les joints de grains endommagés correspondent aux zones les
plus déformées.
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Un essai similaire a été réalisé sur I'acier 316L(N) a I'état écroui. Dans ce cas, la mise en
charge est élastique. La cartographie réalisée aprés seulement 0.5 % de déformation de
fluage est reproduite sur la Figure 185. La déformation a I'intérieur des grains est trop faible
pour pouvoir étre correctement estimée par la méhode de corrélation d'image (Doumalin
2000). En revanche, les joints de grains apparaissent déja déformés. La Figure 186 montre
gu’en réalité les joints de grains sont endommagés, ce qui illustre une fois de plus le
caractere fragilisant de I'écrouissage.

Déformation axiale en %

10

— 30 ym

a

Figure 180 : Cartographie de déformation issue de la corrélation d’images réalisée au LMS a

partir de photographies obtenues par microscopie électronique a balayage apres
mise en charge d’un essai de fluage a 600°C sous vide sur éprouvette plate pourvue
de microgrilles avec un pas de 2 um, acier 316L(N) a [I'état hypertrempé,
déformation axiale moyenne 4.3%, axe de traction vertical

4

-
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Figure 181 : Cartographie obtenue au CdM par diffraction des électrons rétro-diffusés donnant
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A '
Figure 182 : Observation en microscopie électronique a balayage en mode rétrodiffusé des
bandes de glissement qui apparaissent dans certains grains aprés mise en charge a

600°C d’une éprouvette plate en acier 316L(N) a I'état hypertrempé

Déformation axiale en %

10

— 30 ym

L]

Figure 183 : Cartographie de déformation lors du fluage a 600°C sous vide sur éprouvette plate
pourvue de microgrilles avec un pas de 2 um, acier 316L(N) a I'état hypertrempé,
déformation axiale moyenne : 11.7%, axe de traction vertical, zone identique a celle
de la Figure 181
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Figure 184 : Observation en microscopie électronique a balayage apres fluage a 600°C d’une
éprouvette plate en acier 316L(N) a I'état hypertrempé pourvue de microgrilles avec
un pas de 2 um, axe de traction vertical, zone identique a celle de la Figure 183

Déformation axiale en %

— 30 um

Figure 185 : Cartographie de déformation lors du fluage a 600°C sous vide sur éprouvette plate
pourvue de microgrilles avec un pas de 2 um, acier 316L(N) a [l'état écroui,
déformation axiale moyenne : 0.5%, axe de traction vertical
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Figure 186 : Endommagement intergranulaire observé en surface d’une éprouvette plate en acier
316L(N) testée en fluage sous-vide a 600°C, axe de traction vertical, déformation
axiale moyenne de 0.5%

IV.1.3 Effet du taux de triaxialité des contraintes

A la suite de Hales (1994), Spindler (2001) a effectué une revue des données disponibles
concernant I'effet du taux de triaxialité des contraintes sur la déformation a rupture en fluage
autour de 600°C des aciers inoxydables austénitiques de type 316 et 304 a [l'état
hypertrempé. Comme le montre la Figure 187, il parvient a reproduire correctement les
tendances observées en utilisant le modéle phénoménologique suivant :

mzexp p 1__ +q 1_ 36

8uniaxial_rupture Geq 2 26

avec p et q des parametres dépendant de la nuance considérée, 1, o, et o les contraintes
principale, hydrostatique, et équivalente, respectivement. Le modéle de Spindler fait
intervenir d’'une part le rapport o1 /ceq comme dans les modéles de germination et de
croissance diffusifs et d’autre part le rapport o, /6. coOmme dans les modeles de croissance
viscoplastique (cf. § IV.1.2.1). C'est sans doute cette caractéristique qui lui permet de bien
rendre compte des données expérimentales sur une large gamme de taux de triaxialité.
Cependant, comme le mode de rupture des éprouvettes utilisées pour identifier les
paramétres du modéle n’est pas pris en compte, le modéle de Spindler ne décrit pas I'effet

de la triaxialité des contraintes sur 'endommagement intergranulaire en particulier mais
plutét sur 'lendommagement de fluage en général.

Le modéle proposé par Yoshida et al. (1990) a été identifié par approche locale de la rupture
en s’appuyant sur des mesures de longueurs de micro-fissures intergranulaires dans un
acier 316 a I'état hypertrempé. Il s’agit donc d’'un modéle qui ne rend compte que des cas de
rupture purement intergranulaire. L'effet du taux de triaxialité des contraintes n’est pas
explicite dans I'expression phénoménologique de l'incrément d’endommagement (dD) en
fonction de l'incrément de déformation (deeg) :
dD= A<01> €oq ﬁ.daeq

avec A, o et B des parametres associé au matériau considéré. Cependant, la Figure 188,
obtenue aprés identification et application de ce modéle a un acier de type 321 testé en
fluage a 600°C, rend compte du fait que la ductilité baisse de fagon notable lorsque le taux
de triaxialité augmente. Cette baisse de ductilité a d'ailleurs été considérée par Holt et
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Spindler (1996) comme la raison principale de la fissuration en relaxation au voisinage des
soudures. Sans pour autant négliger I'importance de ce phénoméne, d’autres parameétres
interviennent d’aprés nous dans la fragilisation des zones affectées par le soudage (cf. §
IV.2).
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Figure 187 : Rapport entre la déformation a rupture multiaxiale et la déformation a rupture
uniaxiale lors d’essais de fluage biaxiaux (o3 = 0) réalisés aux alentours de 600°C
sur des aciers 316 (symboles évidés) et 304 (symboles pleins), les courbes
représentent les prédictions du modéle de Spindler (2001)
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Figure 188 : Rapport entre la déformation a rupture uniaxiale et la déformation a rupture triaxiale
lors d’essais de fluage sur éprouvettes axisymétriques entaillées en acier 321
simulés par éléments finis en utilisant le modéle d’endommagement de Yoshida et
al.(1990), d’apres Allais et al. (2004)
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IV.1.4 Effet de la température

L'effet de la température sur la transition de mécanisme de rupture observée lors des essais
de traction lente sur éprouvettes CT réalisés a 550°C et a 600°C a déja été discuté au
paragraphe IV.1.1. A méme vitesse de déformation, le caractére intergranulaire de
'endommagement diminue avec la température car la diffusion est moins rapide. Bien que
nous ne disposions pas de résultats expérimentaux sur ce point précis, nous voudrions
évoquer ici le fait que la température influence la ductilit¢é des aciers inoxydables
austénitiques y compris lorsque le mode de rupture est purement intergranulaire.

Comme lindique I'étude de Morris et Harries (1978) concernant le fluage des aciers 316, la
répartition et le type des particules intergranulaires différent selon la température d’essai, ce
qui modifie la résistance des joints de grains. Nam (2002), qui a étudié la tenue en fatigue-
fluage autour de 600°C d’aciers 304 et 316, attribue également un role important a la densité
de carbures intergranulaires. D’aprés lui, le nombre de cavités intergranulaires est
directement proportionel au nombre de carbures intergranulaires. Chabaud-Reytier (1999) a
également constaté que la précipitation intergranulaire induite par prévieillissement a 650°C
augmentait la ductilité d’'un acier 321. En effet, contrairement au cas des aciers non vieillis,
l'acier 321 a I'état vieilli, présente des cupules de plusieurs micrométres sur les facettes
intergranulaires autour des carbures (Figure 189). La température en modifiant I'état de
précipitation intergranulaire peut donc modifier le développement de I'endommagement
intergranulaire.

Une certaine remontée de la ductilité a été mesurée lors des essais de fluage a 600°C pour
vitesses de déformation les plus faibles (cf. Figure 134 page 141). A cette température, la
précipitation intergranulaire se développe en cours d’essai. Il se peut donc que celle-ci soit a
I'origine de 'augmentation de la ductilité des aciers de type 316 lorsque la durée d’essai de
fluage dépasse 10000 heures.

Par ailleurs, la température contréle en partie la restauration de I'écrouissage des aciers
inoxydables austénitiques. Or, comme on l'a vu précédemment, celui-ci favorise le
développement de I'endommagement intergranulaire. Par conséquent, la ductilité des aciers
écrouis peut augmenter avec la température d’essai, bien que le mode d’endommagement
reste intergranulaire.

it
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Figure 189 : Fractographie réalisée en microscopie électronique a balayage aprés essai de
traction lente sous-vide a 600°C sur une éprouvette CT pré-fissurée en acier 321
écroui de 5% a température ambiante puis vieilli 3000 h a 650°C, vitesse d’ouverture

18 um/h
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IV.1.5 Autres paramétres

L’étude bibliographique a permis de mettre en évidence l'influence néfaste de 'augmentation
de la taille de grain sur la ductilité des aciers inoxydables austénitiques dans le domaine de
la rupture intergranulaire. Les essais réalisés au cours de la thése concernent trois aciers
différents 316L, 316L(N) et 316H. Leur taille de grain respective est 75 ym, 60 um et
150 um. Il se trouve que la ductilité de l'acier 316H, observée en fluage a 600°C sur
éprouvettes lisses et entaillées a I'état écroui et a I'état hypertrempé, est plus faible que
celles des aciers 316L(N) et 316L. Bien que nous ne disposions pas de preuve formelle car
les aciers différent par d’autres points, il semble trés probable que la taille de grains soit un
des paramétres responsables de la différence de ductilité observée. Comme le
comportement de I'acier 316H et celui de I'acier 316L(N) sont trés proches a I'état écroui et a
I'état hypertrempé, on ne peut pas imputer a un effet de comportement I'écart de ductilité
observé entre ces deux aciers.

La ségrégation intergranulaire d’impuretés supposées néfastes, tels le soufre ou le
phosphore, ou supposées bénéfiques, tel le bore, est également susceptible de modifier
l'énergie de surface et donc les conditions de germination de I'endommagement
intergranulaire. Cependant, les données recueillies au cours de la présente étude sont
insuffisantes pour pouvoir discuter de linfluence de la ségrégation sur 'endommagement
intergranulaire.

IV.1.6 Résumé du paragraphe IV.1
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o La transition de mécanisme de rupture mentionnée dans l'étude bibliographique et
observée sur les trois aciers 316 étudies au cours de la thése est contrélée par la
compétition entre les mécanismes de diffusion (prépondérants a faible vitesse de
déformation : 10% s a 600°C) et les mécanismes de déformation viscoplastique
prépondérants a vitesse élevée. Le calcul de la longueur de diffusion permet de
rendre compte du fait que cette transition dépend de la vitesse de déformation et de
la température mais peu de I'écrouissage des aciers ou de la triaxialité des
contraintes

e [L’accélération, a vitesse de déformation donnée, du développement de
I'endommagement intergranulaire par pré-écrouissage, observée sur les trois aciers
de l'étude, semble pouvoir s’expliquer par l'existence de contraintes résiduelles
locales liées a I'hétérogénéité de déformation plastique a I'échelle de grains qui
faciliterait la germination des cavités intergranulaires. Ces hétérogénéités ont pu
étre mises en évidence d’un grain a l'autre et au sein d’'un méme grain grace a
l'analyse par corrélation d’image de la déformation de fluage de I'acier 316L(N) a
I'état hypertrempé et a I'état écroui

e Le développement de 'endommagement intergranulaire des aciers inoxydables
austénitiques est accéléré par 'augmentation du taux de triaxialité des contraintes,
ce qui a pour conséquence de diminuer nettement la déformation a rupture. L’étude
de ce phénomeéne sera poursuivie dans la partie V Modélisation

o Latempérature d’essai modifie non seulement la longueur de diffusion mais aussi la
repartition et le type des phases présentes aux joints de grains et la vitesse de
restauration de I'écrouissage. La température modifie donc la déformation a rupture
des aciers inoxydables austénitiques y compris lorsque le mode de rupture reste
intergranulaire

e La taille de grain est sans doute a l'origine de la plus faible ductilité de I'acier 316H
vis-a-vis des aciers 316L(N) et 316L observée lors des essais




IV Discussion

IV.2 Mécanismes de fissuration en relaxation des aciers inoxydables
austénitiques

Comme on I'a vu dans la partie Bibliographie, le mécanisme global de la fissuration en
relaxation a déja été clairement défini dans les années soixante. Ce type de fissuration
intergranulaire risque de se développer sous l'effet des contraintes résiduelles dans les
zones affectées par le soudage des aciers inoxydables austénitiques lorsqu’elles sont
réchauffées au-dessus de 450°C. Comme la relaxation des contraintes ne nécessite qu'une
faible déformation plastique, la fissuration en relaxation ne peut intervenir que si les zones
affectées sont « fragiles ». La question de l'origine de cette fragilité est au cceur de la
discussion sur les mécanismes de fissuration en relaxation qui fait I'objet du présent
paragraphe.

IV.2.1 Mécanisme de fissuration en relaxation des aciers non stabilisés

Quatre thémes de réflexion ressortent de I'étude bibliographique sur les mécanismes de
fissuration en relaxation des aciers inoxydables austénitiques non stabilisés : la précipitation
induite par écrouissage, la fragilisation par écrouissage, le retard a la restauration de
'écrouissage et la ségrégation intergranulaire d’impuretés. Il s’agit maintenant d’examiner
ces quatres phénoménes a la lumiére des résultats que nous avons obtenus au cours de la
theése.

a) Précipitation induite par écrouissage

Younger et Backer (1960) ont évoqué I'hypothése selon laquelle la précipitation de carbures
intragranulaires induite par écrouissage causerait un durcissement intragranulaire important
qui favoriserait 'endommagement intergranulaire. Trois éléments nous paraissent infirmer
cette hypothése :

e La précipitation induite de carbures de type My;Cg sur les dislocations a été confirmée
par les observations réalisées sur I'acier 316H vieilli en service mais, conformément aux
résultats de la littérature, cette précipitation ne produit pas pour autant un durcissement
prononcé. La chute de dureté aprés hypertrempe a 1170°C de l'acier 316H vieilli n’est
en effet que de 20 HV3,.

e En termes de résistance a la déformation de fluage a 600°C, la précipitation induite de
carbures dans I'acier 316H n’apparait pas plus efficace que I'effet de I'azote en solution
dans l'acier 316L(N)

e Les essais de relaxation sur éprouvettes CT réalisés a 600°C sur les trois aciers 316 a
I'état écroui ont tous conduit a la propagation de fissure alors que seul I'acier 316H est
le siége de la précipitation induite

b) Fragilisation par écrouissage

Les résultats obtenus par Chabaud-Reytier et al. (2003), évoqués au paragraphe 1.2.2.2,
suggéraient que I'écrouissage des aciers inoxydables austénitiques jouait un role essentiel
dans le mécanisme de fissuration en relaxation. Les résultats suivants, obtenus au cours de
la thése, nous semblent confirmer cette hypothése :

e Les procédés de soudage multi-passes engendrent un effet de cumul de I'écrouissage
tel que la dureté des zones affectées peut atteindre 230 HV sous le seul effet de
'augmentation de la densité de dislocations

e Comme lindiquaient les résultats tirés de la littérature concernant leffet de
I'écrouissage a température ambiante sur le fluage des aciers inoxydables
austénitiques, I'écrouissage entre 400°C et 600°C augmente la résistance a la
déformation mais diminue la ductilité de ces aciers dans le domaine de rupture
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intergranulaire. Des allongements a rupture inférieurs & 1% ont ainsi pu étre mesurés
lors d’essais de fluage a 600°C sur éprouvettes lisses en acier 316H a I'état écroui

e La propagation de fissure en relaxation sur éprouvettes CT pré-fissurées obtenue lors
d’essais sur les aciers 316 étudiés a I'état hypertrempé est trés faible alors qu’elle est
trés importante a I'état écroui

e A vitesse de déformation donnée, le développement de [I'endommagement
intergranulaire observé sur des coupes polies d’éprouvettes lisses en acier 316L(N)
testées en fluage est favorisé par I'écrouissage préalable

L’écrouissage des zones affectées par le soudage « fragilise » donc celles-ci en favorisant le
développement de 'endommagement intergranulaire, ce qui expliquerait le développement
de la fissuration en relaxation. Le mécanisme de fragilisation par écrouissage que nous
proposons (cf. §1V.1.2.2) est le suivant: création lors de I'écrouissage de contraintes
résiduelles locales liées aux incompatibilités de déformation entre grains qui favorisent la
germination des cavités intergranulaires ce qui accélére par conséquent la croissance des
micro-fissures intergranulaires.

c) Retard a la restauration de I’écrouissage

Le mécanisme proposé par Chabaud-Reytier et al. (2003) pour expliquer la fissuration en
relaxation des aciers stabilisés mentionne également une interaction forte entre dislocations
et solutés qui retarderait la restauration de I'écrouissage des zones affectées par le
soudage. Examinons en quelle mesure cette suggestion pourrait s’appliquer aux aciers non
stabilisés.

Les mesures de dureté et les observations réalisées aprés vieillissement des aciers 316 (cf.
§ 11.3.3.2) confirment le retard a la restauration causé par I'azote en solution dans I'acier
316L(N) en comparaison de I'acier 316L. Cependant, I'acier 316H qui subit la précipitation
intragranulaire de carbures résiste a la restauration de I'écrouissage aussi bien que I'acier
316L(N). Comme le suggérait I'étude bibliographique, le role de la précipitation des carbures
dans le retard a la restauration n’est donc pas négligeable. L’origine du retard a la
restauration observé dans les aciers 316 parait donc impliquer a la fois les interactions entre
dislocations et précipités et celles entre dislocations et solutés.

L'acier 316L se restaure assez rapidement par rapport aux deux autres aciers étudiés.
Pourtant, a 600°C, les essais de relaxation sur éprouvettes CT en acier 316L a I'état écroui
ont présenté des propagations de fissure plus rapides que les essais sur les autres aciers. Il
apparait donc que la résistance a la restauration de I'écrouissage n’est pas le facteur
dominant dans le mécanisme de fissuration en relaxation des aciers inoxydables
austénitiques non stabilisés.

Les essais de propagation de fissure en relaxation réalisés sur les aciers a I'état écroui puis
vieillis 2 heures a 700°C (cf. § I11.2.1.4) indiquent tout de méme l'intérét que I'on peut tirer de
I'utilisation des aciers a faible teneur en interstitiels. L’écrouissage nous est en effet apparu
comme une cause de la fragilité des zones affectées par le soudage. Or I'écrouissage des
aciers a faible teneur en interstitiels se restaure plus rapidement que celui des aciers a forte
teneur. Les traitements thermiques aux alentours de 700°C se révélent donc d’autant plus
efficaces pour limiter la sensibilité a la propagation de fissure en relaxation que la teneur en
interstitiels est faible. Par ailleurs, lors des cycles thermiques de soudage qui entrainent la
déformation plastique de la zone affectée, le niveau d’écrouissage résiduel devrait baisser si
la restauration est favorisée. Enfin, si on suppose que la limite supérieure de la gamme de
température de sensibilité a la fissuration en relaxation est liée a la restauration de
I'écrouissage, alors il est probable que cette limite baisse avec la teneur en interstitiels.

d) Fragilisation par ségrégation intergranulaire d’impuretés

La fragilisation par impuretés n’a pas été étudiée dans le cadre de la thése. Certaines
études mentionnées dans la partie Bibliographie ont pourtant permis de mettre en évidence
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la ségrégation intergranulaire de soufre ou de phosphore. Il est donc légitime de se
demander si le caractere fragile des aciers inoxydables austénitiques a I'état écroui pourrait
provenir d'un effet de la déformation sur la ségrégation intergranulaire d'impuretés.

La ségrégation intergranulaire d’impuretés joue certainement un role important dans
'endommagement intergranulaire. Elle est en effet susceptible de modifier fortement
I'énergie de surface et donc de favoriser la germination des cavités qui contréle la
croissance des micro-fissures intergranulaires or il n’est pas impossible que la déformation
modifie les cinétiques de ségrégation intergranulaire. D’une part les dislocations pourraient
servir de court-circuit de diffusion (Weiss 1992), d’autre part les micro-marches qui se
forment a l'intersection des bandes de glissement et des joints de grains (Murr et al. 1990)
modifient la structure de ces derniers. A notre connaissance, aucune étude n’a été publiée
sur le sujet. Notons que la mise en évidence de la ségrégation intergranulaire dans les
aciers inoxydables austénitiques est déja relativement délicate, I'étude des parameétres
influencant cette ségrégation est donc particulierement difficile. Nous ne possédons pas
suffisamment d’éléments pour nous prononcer sur ce sujet. Cependant, nous voudrions
attirer I'attention du lecteur sur le fait que le mécanisme de fragilisation par écrouissage basé
sur 'augmentation de la contrainte locale (cf. § IV.1.2.2) n’exclut pas I'existence d’autres
mécanismes fragilisants faisant intervenir la ségrégation d'impuretés.

e) Conclusions

L’'étude des zones affectées des aciers inoxydables austénitiques non stabilisés a montré
gu’elles pouvaient étre fortement écrouies lors du soudage multi-passes. La fissuration en
relaxation a pu étre reproduite sur des zones affectées simulées par simple laminage entre
400°C et 600°C. Ces résultats suggérent donc I'existence d’un lien entre la fissuration en
relaxation des aciers inoxydables austénitiques au voisinage des soudures et la fragilisation
par écrouissage décrite dans la littérature et confirmée par les essais réalisés au cours de la
présente étude. La fragilité des zones affectées par le soudage, indispensable au
développement de la fissuration en relaxation, n'est due, d’aprés nous, qu’'a l'effet de leur
écrouissage sur le développement de 'endommagement intergranulaire.

L’existence de la précipitation induite de carbures intragranulaires et I'importance de la
teneur en solutés, évoqués lors de I'étude bibliographique, a été confirmée par les
observations et les essais que nous avons réalisés. Ces éléments augmentent la résistance
a la déformation des aciers inoxydables austénitiques, a I'état écroui comme a l'état
hypertrempé et ils limitent la restauration de I'écrouissage. Cependant, ils n’apparaissent
pas comme directement responsables de la fragilité des zones affectées par le soudage
étant donné que la fragilisation par écrouissage a été observée sur I'acier 316L comme sur

les autres aciers.

Ce résultat nous semble remarquable dans la mesure ou aucun cas de fissuration en
relaxation concernant des composants en acier 316L n’a encore été rapporté. Il serait
intéressant de mener des essais « Borland » sur ce type d’aciers afin de tester, sur de
véritables soudures, la sensibilité de cet acier a la fissuration en relaxation.

L’importance de la ségrégation intergranulaire d’impuretés dans le mécanisme de fissuration
en relaxation n’a pu étre étudiée au cours de la thése. Il n’est cependant pas exclu que cette
ségrégation participe a la fragilisation par écrouissage.
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IV.2.2 Comparaison entre les aciers stabilisés et les aciers non stabilisés
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Outre le type de carbure, la différence majeure existant entre les aciers non stabilisés et les
aciers stabilisés est la présence dans ces derniers de précipités primaires. Lors du soudage,
la partie des zones affectées la plus proche de la zone fondue connait des températures
suffisamment élevées pour que ces précipités soient dissous. L’écrouissage n’est donc pas
la seule modification microstructurale intervenant dans les zones affectées, contrairement au
cas des aciers non stabilisés. Cette caractéristique des aciers non stabilisés a permis, dans
la présente étude, de mettre en évidence le lien existant entre la fragilisation par
écrouissage et la fissuration en relaxation des aciers non stabilisés. Maintenant que ce lien
est apparent, il nous parait légitime de supposer qu’il existe également dans le cas des
aciers stabilisés.

D’apres I'étude bibliographique, la grande quantité de solutés libérée lors du soudage des
aciers stabilisés augmente la résistance a la déformation a chaud et limite la restauration de
I'écrouissage (par effet de solution solide et/ou par effet de précipitation induite). Cet effet
durcissant est d’ailleurs bien plus important que dans les aciers non stabilisés. Cependant,
en termes de dureté Vickers, la Figure 14, page 27 indique que l'effet durcissant de
I'écrouissage est encore plus important. De plus, la résistance a la déformation de fluage est
fortement augmentée par I'écrouissage, alors qu’elle est diminuée par un pré-vieillissement
qui mene pourtant a la précipitation induite (Figure 47, page 67). Enfin, I'allongement a
rupture en fluage est fortement diminué par I'écrouissage (Figure 48). Le cas des aciers
stabilisés n’apparait donc pas si différent de celui des aciers non stabilisés. Comme le
suggérait I'étude de Chabaud-Reytier et al. (2003), I'écrouissage pourrait constituer dans les
aciers stabilisés la cause principale de la fragilité des zones affectées a l'origine de la
fissuration en relaxation.

En théorie, le mécanisme de fragilisation par écrouissage proposé au paragraphe 1V.1.2.2
s’applique tout aussi bien aux aciers stabilisés qu’aux aciers non stabilisés. Le fait que le
durcissement par précipitation soit plus intense et que la teneur en solutés puisse étre plus
élevée dans les aciers stabilisés que dans les aciers non stabilisés ne devrait pas modifier
I'effet de I'écrouissage sur 'endommagement intergranulaire. En revanche, ces phénoménes
contribuent a limiter la restauration, ce qui augmente sans doute I'écrouissage des zones
affectées pour des conditions de soudage données.

Comme on I'a vu précédemment, la fragilité intergranulaire d’'un acier dépend de nombreux
parametres (le niveau d'écrouissage, la taille de grain, I'état de ségrégation et de
précipitation intergranulaire, etc.). Les trois aciers 316 de I'étude testés dans les mémes
conditions présentent par exemple des sensibilités différentes qui ne nous apparaissent pas
caractéristiques du sous-type auquel ils appartiennent (L, L(N) ou H). Il est donc délicat de
classer les différents types ou sous-types d’aciers vis-a-vis de leur sensibilité a la fissuration
en relaxation. De plus, la sensibilité a la fissuration en relaxation d’'un composant soudé ne
se réduit pas a celle de l'acier dont il est constitué. En effet, comme l'indique I'étude
bibliographique, la sensibilité d’'un composant soudé dépend de la géométrie (qui détermine
en partie les contraintes résiduelles), de la résistance du métal d’apport (qui modifie le
niveau d’écrouissage de la zone affectée), ou encore de I'éventuelle fissuration a chaud (qui
peut constituer une amorce de la fissuration en relaxation). Bien que les aciers stabilisés
sont souvent présentés dans la littérature comme étant plus sensibles a la fissuration en
relaxation que les aciers non stabilisés, il ne nous parait pas prudent d’énoncer de telles
généralités. Les résultats obtenus au cours de la thése ainsi que I'étude bibliographique
nous poussent plutdét a considérer la fragilisation par écrouissage comme un mécanisme
commun a 'ensemble des aciers inoxydables austénitiques.
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IV.2.3 Résumé du paragraphe IV.2

Mécanismes de fissuration en relaxation des aciers inoxydables austénitiques

e [ ’étude des zones affectées par le soudage des aciers inoxydables de type 316 a
mis en évidence un fort écrouissage de celles-ci. En accord avec [étude
bibliographique, les essais mécaniques ont montré que I'écrouissage favorise le
développement de 'endommagement intergranulaire ce qui réduit la ductilité des
trois aciers testés et conduit a la propagation de fissure intergranulaire sur des
éprouvettes CT testées en relaxation. La « fragilisation par écrouissage » apparait
donc comme le mécanisme de fragilisation a l'origine de la fissuration en relaxation
des zones affectées par le soudage

o Le fait que les aciers 316L et 316L(N) a I'état écroui conduisent a la propagation de
fissure lors des essais de relaxation sur éprouvettes CT alors qu'ils ne subissent pas
(dans les conditions d’essai) la précipitation induite de carbures intragranulaires
indique que celle-ci n’est pas a l'origine de la fissuration en relaxation des aciers
inoxydables austénitiques non stabilisés.

e De méme, une teneur élevée en éléments interstitiels n’est pas essentielle au
développement de la fissuration en relaxation puisque les propagations de fissure
les plus rapides ont été mesurées sur 'acier 316L a I'état écroui. Contrairement a ce
que laissait présager I'étude bibliographique, la teneur en éléments interstitiels, qui
modifie sensiblement la résistance a la déformation, apparait donc jouer, dans les
mécanismes de fissuration en relaxation, un réle secondaire par rapport a celui de
I’écrouissage. Ce rble n’est pas négligeable pour autant : la précipitation induite des
carbures intragranulaires dans l'acier 316H et l'azote en solution dans [l'acier
316L(N) retardent la restauration de I'écrouissage par rapport a celle de I'acier 316L.
Ce retard a la restauration pourrait avoir deux conséquences néfastes. D’une part, il
augmenterait I'écrouissage des zones affectées pour des conditions de soudage
données et, d’autre part, il élargirait la gamme de température de sensibilité a la
fissuration en relaxation

197



IV Discussion

IV.3 Conclusions
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Depuis que la fissuration en relaxation des aciers inoxydables austénitiques a été identifiée
dans les années soixante, on sait qu’elle est liée au manque de ductilité des zones affectées
par le soudage. Cependant les origines de ce manque de ductilité sont encore a I'heure
actuelle I'objet de débats. La comparaison des études tirées de la littérature avec la présente
étude concernant trois aciers de type 316 nous a menés aux réflexions suivantes :

La difféerence de teneur en éléments interstitiels (carbone et azote) entre les aciers 316H et
316L(N) d'une part et l'acier 316L d’autre part entraine une modification notable du
comportement mécanique par effet de solution solide et/ou par effet de précipitation induite.
Cependant, en termes de ductilité, la différence entre les trois aciers est beaucoup moins
claire. L’étude bibliographique, les essais, les observations et la discussion ont surtout mis
en évidence les points communs existant entre les trois aciers testés (ainsi qu’entre les
aciers stabilisés et les aciers non stabilisés) concernant le développement de I'écrouissage
dans les zones affectées par le soudage et I'effet de cet écrouissage sur 'endommagement
intergranulaire.

L’endommagement intergranulaire observé au voisinage des soudures est de méme nature
que 'endommagement intergranulaire observé lors d’essais menés a vitesse de déformation
suffisamment lente sur les aciers inoxydables austénitiques a I'état hypertrempé ou a I'état
écroui. Cet endommagement qui prend la forme de micro-fissures intergranulaires progresse
par germination et croissance de cavités. Il est contrélé a la fois par la déformation
viscoplastique des grains et par la diffusion intergranulaire de lacunes sous l'action des
contraintes locales. Les trois parameétres suivants nous paraissent par conséquent
essentiels dans la détermination des cinétiques de développement de I'endommagement
intergranulaire des aciers inoxydables austénitiques :

e L’écrouissage préalable a température ambiante ou a température moyenne qui introduit
des contraintes résiduelles locales a I'échelle des grains du fait de 'hétérogénéité de la
déformation plastique a cette échelle

¢ La taille de grains qui modifie la résistance des aciers inoxydables a la propagation des
micro-fissures intergranulaires

e Le taux de triaxialité des contraintes qui, a vitesse de déformation donnée, favorise le
développement de 'endommagement intergranulaire car la diffusion intergranulaire est
activée par la contrainte normale au joint de grains

Ces ftrois parameétres affectant 'endommagement intergranulaire de fagon générale, ils
doivent influencer le développement de la fissuration en relaxation au voisinage des
soudures en particulier. D’aprés nous, le fait que de nombreuses soudures en acier
inoxydable austénitique puissent fonctionner autour de 600°C sans pour autant
s’endommager s’explique d’ailleurs par la grande disparité des paramétres précédents d’'une
zone affectée a l'autre. L’écrouissage dépend du nombre de passes de soudage, la taille de
grains dépend du matériau de base, mais aussi des paramétres de soudage qui influencent
le grossissement de grain au voisinage immédiat de la zone fondue et le taux de triaxialité
des contraintes dépend entre autres de la géométrie et des caractéristiques relatives du
métal d’apport et du métal de base. Par conséquent, le risque de fissuration en relaxation ne
doit pas étre associé uniquement au type d’acier considéré mais a I'ensemble des
parameétres évoqué ci-dessus.

L’étude quantitative de 'endommagement intergranulaire de I'acier 316L(N) présentée dans
la partie suivante participe justement a la mise en place d’outils de simulation numérique
permettant d’estimer les risques de fissuration en relaxation en fonction de I'ensemble de
ces parametres.
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Modélisation

La modélisation doit permettre I'estimation des risques de fissuration en relaxation dés
I'étape de la conception des composants soudés. Pour ce faire, des modéles existants
permettent déja, par simulation numérique du procédé de soudage, d’évaluer les champs de
déformations et de contraintes résiduelles (voir par exemple Baup 2001). Notre objectif est
de construire un modéle d’endommagement intergranulaire local qui utiliserait ces champs
comme données d'entrée et qui déterminerait si 'endommagement intergranulaire est
susceptible de se développer dans le composant lors d’un réchauffage, et si oui, a quel
endroit. Il ne s’agit donc pas de réaliser un modéle de comportement et d’endommagement
couplé qui permettrait de rendre compte fidelement de la progression des fissures dans les
composants, mais simplement d'un modéle d’endommagement applicable en post-
traitement qui servirait d’indicateur du risque de fissuration en relaxation. Par ailleurs, étant
donnée la taille des composants soudés, ces calculs supposent le matériau homogeéne, les
désorientations cristallines entre grains ne sont donc pas prises en compte explicitement
dans la modélisation.

La modélisation n’a porté que sur l'acier 316L(N). En effet, en termes de mécanisme de
comportement et dendommagement, aucune différence fondamentale n’a pu étre mise en
évidence entre les trois matériaux de I'étude. Par ailleurs, la modélisation concerne
uniguement la température de 600°C, température a laquelle on a réalisé la grande majorité
des essais mécaniques.

L’étude expérimentale a mis en évidence la fragilisation induite par I'écrouissage des zones
affectées par le soudage et son importance dans les mécanismes de fissuration en
relaxation des aciers inoxydables austénitiques non stabilisés. Par ailleurs, de nhombreuses
études tirées de la littérature indiquent que le taux de triaxialité des contraintes influence
fortement le développement de 'endommagement intergranulaire. Modéliser la fissuration
en relaxation impose donc I'estimation quantitative de I'effet de I'écrouissage et du taux de
triaxialité des contraintes sur les cinétiques d’endommagement intergranulaire.

Afin d’identifier le modéle d’endommagement on a choisi de suivre la démarche de
I'approche locale de la rupture. Cette démarche déja utilisée plusieurs fois dans des études
a 'Ecole des Mines et au CEA (voir par exemple Yoshida et al. 1990 et Poquillon et al. 1997)
consiste a corréler I'hétérogénéité des champs mécaniques avec I'hétérogénéité des
mesures d’endommagement lors d’essais mécaniques réalisés sur des éprouvettes lisses,
entaillées ou pré-fissurées. L'originalité de notre approche réside d'une part dans la
formulation du modeéle et, d’autre part, dans la prise en compte de I'effet d’écrouissage sur
'endommagement.

L’identification et [I'application de modéles d’endommagement locaux nécessite la
connaissance préalable du comportement des matériaux. Le premier paragraphe de la
présente partie concerne donc l'identification des paramétres d’'un modéle de comportement
de l'acier 316L(N). Des essais mécaniques ont été réalisés sur I'acier 316L(N) a I'état écroui
par laminage ainsi qu’a I'état hypertrempé. Au lieu de considérer ces deux états comme un
seul matériau et d’identifier un modéle de comportement qui puisse rendre compte de I'effet
du laminage sur le fluage, l'identification de deux lois de comportement distinctes a été
choisie pour des raisons de simplicité. Le modéle de comportement choisi est tout de méme
identique pour les deux états, seules les valeurs des coefficients différent.

En ce qui concerne le modéle d’endommagement, présenté dans le deuxieme paragraphe,
I'effet d’écrouissage apparait explicitement. On ne disposera donc que d'une loi
d’endommagement pour les deux états, cette loi dépendant bien sir de la déformation
plastique initiale, autrement dit du niveau d’écrouissage.

Le troisieme paragraphe sera consacré aux applications du modéle d’endommagement.
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V.1 Modélisation du comportement

Le comportement de I'acier 316L(N) a été I'objet de trés nombreuses études expérimentales
(voir par exemple la revue de Delobelle 1993). Par ailleurs, de nombreux modéles de
comportement différents ont déja été utilisés pour rendre compte des essais réalisés
(Lemaitre et Chaboche 1996). Nous avons choisi le modéle a deux déformations
inélastiques (Contesti et Cailletaud 1989) car il permet facilement de rendre compte de la
différence de sensibilité de la contrainte a la vitesse de déformation en fonction des
domaines de vitesse de déformation. Ce point paraissait important dans le cadre de I'étude
étant donné que les essais de relaxation comportent une phase de mise en charge a vitesse
de déformation relativement rapide suivie d’'une phase de relaxation pendant laquelle la
vitesse de déformation diminue trés rapidement.

V.1.1 Présentation du modéle a deux déformations inélastiques

Le modele a deux déformations inélastiques, dit modele DDI, repose sur une partition
additive de la déformation inélastique en une partie plastique (associée a des réponses
instantanées) et une partie viscoplastique (associée a des réponses dépendantes du temps)
comme on le voit dans I'équation suivante :

€ =& + ginélastique =& +& +&

total élastique élastique plastique visco—plastique

el

que 'on écrira de fagon simplifiée : € =

<

+&,=84+E, +E,

Ce modele permet d’introduire des seuils de plasticité ainsi que des contraintes internes
cinématiques ou isotropes sur chacune des deux déformations inélastiques. Un couplage

entre les contraintes internes cinématiques plastique (X, ) et viscoplastique (X,p ) peut

également étre mis en place (par I'intermédiaire du coefficient Cyp).

V.1.1.1 Hypothéses simplificatrices
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Le modéle DDI a été développé pour rendre compte le plus fidélement possible du
comportement d’un acier 316L(N) a 600°C dans la gamme de sollicitation la plus vaste
possible (interaction fatigue-fluage, effet de vitesse inverse, effet de rochet, etc.). L'utilisation
de ce modeéle dans le cadre de la thése est en revanche relativement restreinte. |l s’agit
uniquement de reproduire le comportement en traction, en fluage monotone et en relaxation
afin d’identifier et de valider le modéle d’endommagement intergranulaire décrit au
paragraphe V.2 sur des essais de traction lente, de fluage et de relaxation. Par conséquent,
certaines simplifications ont pu étre réalisées :

e Aucun seuil de déformation n’a été utilisé pour la partie viscoplastique (Ryo=0)

e Comme les chargements utilisés sont monotones, il n’y a pas lieu de différencier
I'écrouissage cinématique de I'écrouissage isotrope. Dans la pratique, les calculs
ont été réalisés avec un écrouissage viscoplastique de type purement cinématique

(Rv = 0) et un écrouissage plastique de type purement isotrope ( Xp = 9)

e Etant données les essais dont nous disposions pour identifier les paramétres du
modeéle, il n'est pas apparu indispensable d'utiliser le couplage entre les variables
plastiques et viscoplastiques (Cyp=0)
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V.1.1.2 Présentation du modéle simplifié
Les équations du modéle DDI tenant compte des simplifications sont présentées ci-dessous.
a) Déformation plastique

Comme X, = 9 le critere de plasticité s’écrit simplement :

fp=J(

avec J(c=5) = 1/ %=d :gd et gd

La loi d’écrouissage isotrope plastique est définie de la fagon suivante :
Rr =R, +Q(1-exp(-bp))

avec p la déformation plastique cumulée.

a

)~ Re

trace (g )I

W=

g_

Dans le domaine élastique : fp <0, £,=0.

Dans le domaine plastique : fp = 0 et fP =0soit &p=

df
avec N, :d—p la direction de I'écoulement plastique (normale a la surface de charge)
— c

et H=Db (Rpo+ Q- Rp) le module d’écrouissage plastique.

L’incrément de déformation plastique est donc proportionnel a l'incrément de la contrainte
équivalente de Von Misés, ce qui s’écrit dans le cas uniaxial : dep = doeq / H(ep)

La plasticité est donc définie dans le modele DDI simplifié par trois paramétres : Rpy, Q et b

b) Déformation viscoplastique

L’écrouissage viscoplastique est modélisé sous la forme purement cinématique, le critére
s’écrit donc :

f,=J(

ha

"X )

L’évolution de X, avec la déformation viscoplastique cumulée (v) est définie par I'équation

différentielle suivante :

XVP :§Cévp —dXyp Vv

Dans le cas uniaxial, cette équation s’intégre facilement et donne :

Xyp = %(1 - exp(— deyp ))
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dfy
d

La direction de I'écoulement est portée par la normale a la surface de charge : Dv =

la

n
et la vitesse d’écoulement suit une loi de Norton : Vv = <];<—">

La vitesse de déformation viscoplastique s’écrit donc, dans le cas uniaxial :

‘ 6_3(1_9Xp(_d8vp))
Evp = K

Dans le cadre du modele DDI simplifié, quatre paramétres définissent donc la
viscoplasticité : K, n, c et d.

V.1.2 Identification et validation des paramétres du modéle

En plus des trois paramétres de plasticité (Rpg, Q et b) et des quatre parametres de
viscoplasticité (K, n, ¢ et d), le modele DDI simplifié nécessite deux paramétres définissant le
comportement élastique. Leurs valeurs ont été imposées : E = 150 GPa et v = 0.3). |l s’agit
maintenant d’identifier sept parameétres pour chacun des deux états de Il'acier 316L(N)
étudié : I'état hypertrempé et I'état écroui par laminage.

V.1.2.1 Démarche suivie
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La démarche d’identification et de validation des coefficients du modéle DDI comporte cing
étapes :

e Pré-identification manuelle des coefficients

¢ Identification par couplage SiDoLo-CASTEM des coefficients plastiques a partir des
essais de traction sur éprouvette lisse

e Identification par couplage SiDoLo -CASTEM des coefficients viscoplastiques a partir
des essais de fluage sur éprouvette lisse

e Contréle a partir de 'ensemble des essais de traction et de fluage

e Validation a partir des essais de fluage sur éprouvettes entaillées

Les essais de traction ont montré que dans la gamme de vitesse de déformation comprise
entre 10* s et 10° s”, l'effet de la vitesse sur le comportement est trés faible. La
déformation viscoplastique est alors négligeable. La pré-identification des coefficients
plastiques peut donc s’effectuer simplement a partir de ces essais en utilisant la formule
suivante :

si =R, +Q(1-exp(-be, ))
0

Rpo correspond donc a la limite d’élasticité, Q a la capacité d’écrouissage et le produit Q.b a
la pente a I'origine de la courbe F/S; = f(ep).

La pré-identification des coefficients viscoplastiques s’effectue a partir des essais de fluage.
En effet, en supposant que la déformation viscoplastique est négligeable lors de la mise en
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charge, I'écrouissage viscoplastique est nul en début de fluage. La vitesse de déformation
initiale s’exprime donc de la fagon suivante :

Lors du fluage stationnaire, la vitesse de déformation viscoplastique n’évolue plus avec la
déformation, autrement dit la contrainte interne a atteint sa valeur de saturation et la vitesse
de fluage s’exprime alors en fonction de la contrainte :

C n
_[o-%
s =

K

L’évolution de ces deux vitesses en fonction de la contrainte nominale (augmentée
proportionnellement a la réduction de section liée a la déformation de mise en charge et a la
déformation de stade primaire) permet donc de pré-identifier les coefficients K, n et le
rapport c/d. Le coefficient d est de I'ordre de l'inverse de la déformation de fin de stade
primaire en fluage, il peut donc facilement étre estimé a partir des essais de fluage.

L’identification fine des coefficients des lois de comportement est effectuée par couplage du
code de calcul par éléments finis CASTEM 2000 (développé au CEA) et du logiciel
d’optimisation numérique SiDolLo (développé par Ph. Pilvin). Les calculs par éléments finis
sont effectués sur un simple élément quadrangle a nuit noeuds et neuf points de Gauss
(QUAS8) en mode axisymétrique avec l'option grands déplacements (ie. actualisation de la
géomeétrie). Le logiciel SiDoLo calcule I'erreur associée a une série d’essais pour un jeu de
coefficients donné, puis minimise cette erreur par la méthode des moindres carrés, en
faisant varier les coefficients un a un.

Les calculs par éléments finis correspondant aux essais de fluage sur éprouvettes
axisymeétriqgues entaillées ont été réalisés sur les maillages 2D de quarts d’éprouvettes
présentés sur la Figure 190. Comme précédemment, les éléments sont des quadrangles a
huit nceuds et les calculs sont effectués en mode axisymétrique avec l'option grands
déplacements. Les conditions de symétrie imposent que le déplacement radial des nceuds
de I'axe soit nul, de méme que le déplacement axial des nceuds de la section minimale. Le
chargement est appliqué uniformément sur la partie supérieure du maillage qui correspond a
la position de la collerette de fixation des extensométres.
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Figure 190 : Maillages 2D du quart des éprouvettes axisymétriques entaillées utilisés pour les
calculs par éléments finis réalisés avec le code CASTEM2000, diametre minimal :
6 mm, rayon d’entaille 1 et 4 mm pour les éprouvettes FLE1-6 et FLE 4-6,
respectivement, taille de maille initiale dans la section minimale : 0.2 mm
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V.1.2.2 Acier 316L(N) a I’état hypertrempé

a) Identification

Le Tableau 25 présente les coefficients identifiés a partir des essais de traction et de fluage
sur éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état hypertrempé. Comme on peut le voir sur la
Figure 191, les essais de traction sur éprouvettes lisses sont correctement reproduits par la
simulation au moins jusqu’a 25% de déformation. Le calcul sous-estime la contrainte pour
les déformations inférieures a 4% et la surestime pour les déformations supérieures.
Conformément & I'expérience, le calcul ne montre pas d'effet de vitesse entre 10° s™ et de
10”57, La Figure 192 montre que les courbes de mise en charge des essais de fluage sur
éprouvettes lisses sont également correctement reproduites par le modéle. La déformation
de fin de mise en charge est |égérement sous-estimée.

Coefficients 316L(N) hypertrempé
Q en MPa 253
b 0.123
Rpoen MPa 107
K en MPa.s'" 972
c en MPa 88.4
1.16
n 8.15

Tableau 25 : Résultat de l'identification des coefficients du modeéle DDI simplifié concernant l'acier
316L(N) a l'état hypertrempé, (b et d n'ont pas d’unité mais correspondent a des
déformations en %)
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400 © A& LA
S 350
= B
c 300 |
o B
3 250 ©
™ B
@ 200 ©
c . :
g 150 | essai 10-3 s-1 ||
g = ossai 10-4 s-1
o 100 A calcul 10-3 s-1

50 A calcul 10-4s-1 |
0 ‘:\ Il Il Il } Il Il Il Il } Il Il Il Il Il Il Il Il Il Il Il Il Il Il Il Il

0 5 10 15 20 25 30
Allongement en %

Figure 191 : Comparaison entre les résultats expérimentaux et les simulations correspondant aux
essais de traction réalisés a 600°C a la vitesse de déformation de 107 s et de 10™
s” surles éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état hypertrempé
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Figure 192 : Comparaison entre les courbes expérimentales et les résultats des calculs par
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éléments finis correspondant a la mise en charge des essais de fluage a 600°C sur
éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état hypertrempé

Les courbes de fluage obtenues par calcul sont comparées aux courbes expérimentales sur
la Figure 193. Excepté pour I'essai réalisé a 270 MPa, on constate sur cette figure que
l'accord entre essais et calculs est correct étant donnée la dispersion expérimentale. La
vitesse de fluage sous 270 MPa, en revanche, est largement sous-estimée. Cet essai trés
court se situe dans la transition de mécanisme de déformation (décrite au paragraphe
[11.1.2.3) pendant laquelle la sensibilité de la vitesse de déformation a la contrainte évolue
fortement. Le modele DDI simplifié ne rend pas bien compte de cette transition car il fait
intervenir un coefficient n constant. Une loi en sinus hyperbolique plutét qu’une loi de Norton
permettrait certainement de mieux décrire cette transition. La Figure 194 qui présente le
logarithme de la vitesse de déformation stationnaire en fonction du logarithme de la
contrainte effective illustre ce propos. On a appelé contrainte effective la différence entre la
contrainte nominale (augmentée proportionellement a la réduction de section liée a la mise
en charge et au stade primaire) et le rapport c/d. Lors de l'optimisation des coefficients
viscoplastiques du modéle, on a délibérément donné une importance plus importante aux
essais de fluage correspondant aux vitesses les plus faibles. En effet, cette gamme de
vitesse coincide avec celle des essais de fluage sur éprouvettes entaillées qui seront utilisés
pour I'identification du modéle d’endommagement.
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éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état hypertrempé, la contrainte indiquée est

la contrainte nominale
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Figure 194 : Comparaison de la dépendance de la vitesse de déformation stationnaire a la

contrainte effective observée expérimentalement et simulée par le modele DDI
simplifié, essais de fluage a 600°C, acier 316L(N) a I'état hypertrempé

b) Validation
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Une fois les coefficients du modéle DDI identifiés a partir des essais de traction et de fluage
sur éprouvettes lisses, il s’agit maintenant de comparer les prédictions de ce modéle avec
les résultats expérimentaux obtenus en fluage sur éprouvettes axisymétriques entaillées
ainsi qu’en relaxation sur éprouvettes lisses.

Les courbes de mise en charge mesurées lors des essais de fluage sur éprouvettes
axisymétriques entaillées sont présentées sur la Figure 195 avec les courbes calculées.
L’accord est satisfaisant, bien que I'on note que la déformation de fin de mise en charge est
légérement sous-estimée dans le cas des éprouvettes FLE 1-6. Les courbes de fluage
correspondant aux essais réalisés sur éprouvettes FLE1-6 sont présentées sur la Figure 196
et celles correspondant aux essais réalisés sur éprouvettes FLE 4-6 sur la Figure 197. La
vitesse de déformation est sous-estimée dans tous les cas mais reste dans la limite de la
dispersion expérimentale (cf. § 111.2.3.1). On remarque que les simulations comportent un
stade de fluage tertiaire, alors que 'endommagement n’est pas intégré au calcul, il s’agit
d’un stade tertiaire dit « de structure » liée au fait que I'essai est mené a charge constante et
non a contrainte constante. Naturellement, la non linéarité qui se développe lors du stade
tertiaire simulée est moins franche que celle mesurée expérimentalement, puisque cette
derniere est lié¢e non seulement a leffet de structure mais aussi a celui de
'endommagement.
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Figure 195 : Comparaison entre les courbes expérimentales et les résultats des calculs par
éléments finis correspondant a la mise en charge des essais de fluage a 600°C sur
éprouvettes axisymétriques en acier 316L(N) a I'état hypertrempé, la contrainte
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Figure 196 : Comparaison entre les courbes de fluage a 600°C sur éprouvettes entaillées FLE1-6

en acier 316L(N) a l'état hypertrempé, la contrainte indiquée est la contrainte
nominale
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Figure 197 :  Comparaison entre les courbes de fluage a 600°C sur éprouvettes entaillées FLE4-6

210

en acier 316L(N) a l'état hypertrempé, la contrainte indiquée est la contrainte
nominale

Les essais de relaxation réalisés sur éprouvettes lisses ont également été simulés par
éléments finis a 'aide du modéle DDI. La Figure 198 montre que la courbe de mise en
charge simulée ne reproduit qu'assez grossierement l'allure des courbes mesurées. Un
meilleur accord aurait sans doute été obtenu si on avait choisi d’ajouter a I'écrouissage
plastique un deuxiéme terme de la forme Q(1-exp(-bp)) par exemple. Par ailleurs la
simulation ne dépend pas de la vitesse choisie (entre 10 s™'et 10° s™) alors qu'un faible
effet de vitesse est observé expérimentalement. En ce qui concerne les courbes de
relaxation obtenues pour 0.6% de déformation plastique, la simulation sous-estime le taux
de relaxation (Figure 199). Rappelons que la contrainte atteinte lors de ces essais est
nettement inférieure a la gamme de contrainte sur laquelle la loi de comportement a été
identifiée. La Figure 200 montre que dans le cas de l'essai de relaxation a 6% de
déformation imposée, le taux de relaxation est cette fois surestimé par le calcul. Ces
résultats illustrent les difficultés communément rencontrées lors de I'application a des essais
de relaxation de lois de comportement identifiées a partir d’essais de fluage.

En résumé, les coefficients identifiés a partir des essais de traction et de fluage sur
éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état hypertrempé prédisent correctement le
comportement en fluage des éprouvettes axisymétriques entaillées mais prédisent
relativement mal le comportement en relaxation sur éprouvettes lisses.
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Figure 198 : Courbes de mises en charge des essais de relaxation sur éprouvettes lisses en
acier 316L(N) a l'état hypertrempé, comparaison entre mesures et simulations,
vitesses de déformation imposées : 10* s, 10° s" et 10° s’
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Figure 199 : Courbes de relaxation sur éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état hypertrempé,
déformation plastique imposée : 0.6%, vitesses de déformation : 10* s”, 10° s et

10°s7, comparaison entre mesures et simulations
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Figure 200 :
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Courbes de relaxation sur éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état hypertrempé,
déformation plastique imposée a la mise en charge: 0.6% et 6%, vitesse de
déformation : 10° s™, comparaison entre mesures et simulations

V.1.2.3 Acier 316L(N) a I’état écroui
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Les coefficients obtenus par identification sur les essais de traction et de fluage sur
éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état écroui par laminage sont présentés dans le
Tableau 26 a la colonne « quart épaisseur ». Ces éprouvettes ont en effet été prélevées au
quart épaisseur. Ce tableau comporte également une colonne « mi épaisseur » car les
mesures de dureté et les essais de traction ont révélé une hétérogénéité du niveau
d’écrouissage dans I'épaisseur des coupons. Les coefficients présentés dans cette colonne
ont été obtenus par identification sur des essais réalisés sur des éprouvettes prélevées a mi
épaisseur (un essai de traction sur éprouvette lisse et deux essais de fluage sur éprouvettes
axisymétriques entaillées).

La Figure 201 montre que les deux séries de coefficients ainsi identifiées rendent bien
compte de l'effet du lieu de prélévement sur le comportement en traction a 600°C de l'acier
316L(N) a I'état écroui. Les éprouvettes lisses utilisées lors des essais de fluage ont toutes
été prélevées au quart épaisseur des coupons. Les calculs correspondants présentent un
accord satisfaisant avec les mesures sur I'ensemble de la gamme de contrainte explorée
(Figure 202). Contrairement au cas de 'acier 316L(N) a I'état hypertrempé, la sensibilité de
la vitesse de déformation a la contrainte ne présente pas de transition dans cette gamme
(Figure 203).
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Coefficients 316L(N) écroui 316L(N) écroui
(quart épaisseur) (mi épaisseur)
Q en MPa 61 131
b 3.12 3.90
Rpoen MPa 384 287
K en MPa.s'" 779 821
c en MPa 1566 824
11.4 8.47
10.0 9.63

Tableau 26 : Résultat de l'identification des coefficients du modéle DDI simplifié concernant I'acier
316L(N) a Il'état écroui, (b et d nont pas dunité mais correspondent a des
déformations en %)
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Figure 201 : Courbes de traction sur éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état écroui, vitesse
de déformation : 5.10* s, comparaison entre mesures et simulations, prélévement

des éprouvettes au quart épaisseur et a mi épaisseur des coupons
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Comparaison entre les courbes de fluage a 600°C mesurées et simulées sur
éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état écroui prélevées au quart épaisseur, la
contrainte indiquée est la contrainte nominale
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Figure 203 :
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Les éprouvettes axisymétriques entaillées utilisées lors des essais de fluage a 600°C ont été
prélevées a mi épaisseur. Comme le montrent la Figure 204 pour les éprouvettes FLE1-6 et
la Figure 205 pour les éprouvettes FLE4-6, I'accord entre les mesures et les calculs
effectués avec la loi « mi-épaisseur » est bon. Les calculs ont également été effectués avec
la loi « quart-épaisseur » identifiée précédemment sur les éprouvettes lisses, afin d'illustrer
I'effet du lieu de prélévement sur la déformation des éprouvettes entaillées. Comme prévu,
la résistance a la déformation de fluage est plus importante au quart épaisseur qu’a mi-
épaisseur. Evidemment, seules les simulations par éléments finis utilisant les coefficients
« mi-épaisseur » ont servi a l'identification du modéle d’endommagement (cf. § V.2.2.2).
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Figure 204 : Comparaison entre les courbes de fluage & 600°C sur éprouvettes entaillées FLE1-6

216

en acier 316L(N) a I'état écroui prélevées a mi épaisseur des coupons, la contrainte
indiquée est la contrainte nominale



V Modélisation

018 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ 012 T T T T
- = gssai 350 MPa
0.16 | == gssai 320 MPa L
oul mi oal 0.1 +— calcul mi épaisseur
E 0.14 calcul m epa’lssTaur E —— calcul quart épaisseur
coM2 H— calcul quart épaisseur = 0.08 |
Q Q
‘q&; 0.1 1 "aa" 0.06
£0.08 - £
£0.06 £0.04 a
s” —— S P
< 0.04 < 0.02 //
0.02 - I ' 1
0 T T T O T T T
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000 0 200 400 600 800 1000 1200 1400
Temps en heures Temps en heures
0.1 1| === essai 370 MPa
0.09 calcul mi épaisseur
£ 0.08 4 —— calcul quart épaisseur
€0.07 1
c
20.06
& 0.05 -
g )
2,0.04 R
S 0.03 -
<0.02 1
0.01 A
O T T T T

0 100 200 300 400 500 600
Temps en heures

Figure 205 : Comparaison entre les courbes de fluage a 600°C sur éprouvettes entaillées FLE4-6
en acier 316L(N) a I'état écroui prélevées a mi épaisseur des coupons, la contrainte
indiquée est la contrainte nominale

Les éprouvettes lisses utilisées lors des essais de relaxation ont été prélevées a mi
épaisseur. Ces essais peuvent donc servir a tester la validité de la loi « mi-épaisseur »
identifiée a partir des essais de fluage présentés précédemment.

En ce qui concerne les essais a 0.6% de déformation plastique (soit environ 0.9% de
déformation totale), la Figure 206 présente la comparaison des courbes de mise en charge
mesurées et simulées. L’'accord est globalement satisfaisant mais I'effet de vitesse inverse
n’est pas restitué. Seul un couplage entre les variables plastiques et viscoplastiques aurait
pu rendre compte de cet effet (Contesti 1988). Or nous avons choisi de négliger ce couplage
afin d’alléger la démarche de modélisation du comportement. L’accord entre simulations et
mesures est également satisfaisant en ce qui concerne les courbes de relaxation (Figure
207).

Un essai de relaxation avec une mise en charge élastique (0.17% de déformation totale) a
été réalisé sur éprouvette lisse en acier 316L(N) a I'état écroui. La Figure 208 montre que,
dans ce cas également, I'accord entre mesures et simulations est globalement satisfaisant.
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Figure 207 : Courbes de relaxation sur éprouvettes lisses en acier 316L(N) a [l'état écroui
prélevées a mi épaisseur des coupons, déformation plastique imposée : 0.6%,

vitesses de déformation : 10* s’ et 10° s, comparaison entre mesures et
simulations
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Figure 208 :
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Courbes de relaxation sur éprouvettes lisses en acier 316L(N) a Il'état écroui
prélevées a mi épaisseur, déformation totale imposée : 0.90% et 0.17%, vitesse de
déformation : 10° s et 10° s respectivement, comparaison entre mesures et
simulations

V.1.3 Résumé du paragraphe V.1

Modélisation du comportement

Le comportement élastoviscoplastique de l'acier 316L(N) a l'état hypertrempé a
600°C a été décrit de fagon relativement satisfaisante par un modele a deux
déformations inélastiques simplifiés. Les 9 coefficients de ce modele — deux se
rapportant a I'élasticité, trois a la plasticité et quatre a la viscoplasticité — identifiés a
partir des essais de fluage sur éprouvettes lisses, permettent de prédire
correctement les essais de fluage sur éprouvettes entaillées. En revanche, la
simulation du comportement en relaxation de I'acier 316L(N) a I'état hypertrempé
n’est pas tres satisfaisante

Une deuxiéme série de 9 coefficients a été identifiée afin de rendre compte, a l'aide
du méme modéle DDI simplifié, du comportement des éprouvettes lisses en acier
316L(N) a I'état écroui prélevées au quart épaisseur des coupons laminés. Comme
le laminage conduit a une déformation plus importante a la surface des coupons
qu’en leur cceur, ces éprouvettes sont plus résistantes que celles prélevées a mi
épaisseur. Comme prévu, la simulation des essais de fluage sur éprouvettes
entaillées a partir de cette série de coefficients sous-estime la déformation de fluage

Une autre série de 9 coefficients a été identifiée a partir des essais de traction et de
fluage réalisés sur des éprouvettes prélevées a mi épaisseur des coupons laminés.
Elle permet de reproduire correctement le comportement en fluage des éprouvettes
entaillées et prédit de fagon satisfaisante le comportement en relaxation sur
éprouvettes lisses de I'acier 316L(N) a I'état écroui
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V.2 Modélisation de ’'endommagement intergranulaire

L'objectif du présent paragraphe est lidentification d'un modéle d’endommagement
intergranulaire susceptible d’étre appliqué en post traitement lors du calcul par éléments finis
de composants en acier 316L(N) plus ou moins écrouis testés en fluage ou en relaxation a
600°C.

Le modele d’endommagement de Spindler (cf. § 1V.1.3) a déja été appliqué a la simulation
de la relaxation des contraintes résiduelles de soudage dans un acier 316H (Bouchard et al.
2004). Cependant, ce modele ne fait pas intervenir explicitement I'effet d’écrouissage, or
d’aprés I'étude que nous avons réalisée, celui-ci modifie trés nettement le comportement et
la résistance a 'endommagement des zones affectées en comparaison du métal de base.
Par ailleurs, le modéle de Yoshida et al. (1990) initialement identifié sur un acier 316L(N) a
'état hypertrempé a été ré-identifié par Chabaud-Reytier et al. (2001) sur un acier 321
écroui. Ce modéle a alors a été appliqué avec succes a la prévision de la propagation de
fissure dans cet acier écroui (Poquillon et al. 2001). Cependant, ce type de modéle indique
une tendance a 'augmentation de la ductilité lorsque la vitesse de déformation diminue alors
que la tendance contraire est souvent observée expérimentalement (Michel 2003). La
construction du nouveau modéle s'inspire largement de ces deux types de modéles mais
tente de corriger les inconvénients évoques.

Dans un premier temps, il s’agit de définir la formulation générale du modéle
d’endommagement et la méthode de mesure de I'endommagement intergranulaire a
I'échelle locale. Dans un deuxiéme temps, l'identification proprement dite du modéle
d’endommagement par approche locale sera effectuée par corrélation des mesures
d’endommagement local avec les champs mécaniques locaux calculés par éléments finis.

V.2.1 Définition du modéle d’endommagement intergranulaire

V.2.1.1 Formulation générale

Au paragraphe IV.1 de nombreux parameétres affectant le développement de I'endom-
magement intergranulaire ont été évoqués. Il s’agit maintenant d’en sélectionner certains et
de déterminer comment ils interviennent dans le nouveau modéle d’endommagement.

a) Transition de mécanisme d’endommagement avec la vitesse de déformation
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Comme on a pu le constater au voisinage des soudures et sur les éprouvettes CT testées en
relaxation, la fissuration en relaxation est purement intergranulaire. Nous avons donc choisi
de construire un modeéle d’'endommagement purement intergranulaire. Par conséquent, il ne
peut rendre compte de la rupture finale ductile des éprouvettes testées en fluage. Si I'objectif
était de décrire correctement la rupture de ces éprouvettes, il faudrait faire appel a des
modéles de croissance de cavités ductiles et des modéles de rupture par localisation de la
déformation qui utiliseraient par exemple I'endommagement intergranulaire comme
I'équivalent de la porosité initiale.

L'étude expérimentale réalisée sur les trois aciers 316 de I'étude a mis en évidence le rble
prépondérant de la vitesse de déformation sur le caractére plus ou moins intergranulaire de
la rupture. De plus, ni le taux de triaxialité des contraintes, ni le niveau d’écrouissage ne
semblent affecter cette transition (cf. 1V.1.1). Cette transition semble donc pouvoir étre
décrite de la fagon suivante: 'endommagement intergranulaire calculé ne doit pas
augmenter si la vitesse de déformation est supérieure a une vitesse de déformation critique

(). Cette description est sGrement un peu simpliste, en contrepartie elle nécessite
lidentification d’un seul paramétre. Par ailleurs, si le modéle doit étre appliqué a une

température plus basse, on s’attend a ce que la vitesse de déformation critique diminue de
facon inversement proportionelle au coefficient de diffusion intergranulaire (cf. IV.1.1).



V Modélisation

b) Variable d’endommagement

Les calculs par éléments finis des contraintes résiduelles de soudage sont effectués a
I'échelle des composants. La taille de maille (de I'ordre de 1 mm) est donc bien supérieure a
la taille de grain (60 um), ce qui justifie que I'on considére le matériau comme homogéne. Le
modéle d’endommagement proposé utilise le méme formalisme. La variable d’endom-
magement doit donc étre définie a I'échelle du matériau homogéne or 'endommagement se
développe sous forme de micro-fissures de quelques dizaines de micrométres. La variable
d’endommagement représente donc une moyenne sur un grand nombre de micro-fissures.

Comme on I'a vu précédemment, les micro-fissures sont orientées préférentiellement dans
le sens perpendiculaire a la plus grande contrainte principale car la contrainte normale au
joints de grains joue un rdle important dans la germination et la croissance des cavités
intergranulaires. On aurait donc tendance a définir une variable d’endommagement
tensorielle qui puisse rendre compte de cette anisotropie qui joue un réle important lorsque
I'on change le sens de sollicitation en cours d'essai (voir par exemple Dyson, Loveday et
Rodgers 1976 ou Weiss et Pineau 1993). Cependant, dans le cadre de I'étude, le sens de
sollicitation n’évolue pas en cours d’essai. On a donc choisi une variable d’endommagement
scalaire. Yoshida et al. (1990) ont choisi comme variable d’endommagement le rapport entre
la longueur de joints endommagés et la longueur de joints totale mesurée par unité de
surface sur des coupes longitudinales polies. A partir du méme type de mesures, nous
avons choisi une variable qui représente cette fois une porosité volumique moyenne
« équivalente » a une multitude de micro-fissures intergranulaires. Le mode de calcul de
cette moyenne est décrit au paragraphe V.2.1.2 concernant les mesures
d’endommagement. La variable d’'endommagement exprimée en % sera notée D dans la
suite du texte.

¢) Endommagement, déformation et non linéarité

Comme dans le modéle de Spindler (2001), le contréle de I'endommagement calculé a
I'échelle de I'élément de volume dans le nouveau modéle s’effectue avant tout par la
déformation viscoplastique. De nombreux arguments justifient ce choix: produit de
Monkman-Grant constant, similitude des courbes de fluage lorsque le niveau de contrainte
évolue, effet de la déformation globale sur les contraintes locales qui conduisent a la
germination continue des cavités intergranulaires, modéle de croissance par diffusion
contrblée par le fluage des grains voisins, etc. On écrira donc que lincrément
d’endommagement (dD) est proportionel a I'incrément de déformation au sens de Von Misés
(deeq) pourvu que la vitesse de déformation soit suffisamment faible (voir ci-dessus § a)

Cependant, il n'y a pas de raison a priori pour que 'endommagement soit globalement
proportionel a la déformation. On imagine plutdt que le développement de
I'endommagement est fortement non linéaire : plus les micro-fissures sont longues, plus la
concentration de contraintes a leur pointe est élevée ce qui favorise la germination de
nouvelles cavités et donc la propagation des micro-fissures. De plus, la diminution de la
section efficace des éprouvettes lorsque 'endommagement se développe n’est pas prise en
compte directement dans notre démarche car le calcul de 'endommagement s’effectue en
post-traitement, il faut donc introduire une non linéarité correspondant a cet effet. Ces deux
causes de non linéarité sont transcrites dans le modéle par I'intermédiaire du coefficient m
de la fagon suivante :

dD oc (1+mD) deeq

Le coefficient m portant sur lendommagement et non sur la déformation, il ne varie pas a
priori avec le niveau d’écrouissage.

d) Effet du taux de triaxialité des contraintes

Comme on I'a vu au paragraphe IV.1.3, les modeles et les données expérimentales tirés de
la littérature mettent en évidence le réle important des rapports o, /ceq €t om /6eq avec o), om
et ogq les contraintes principale, hydrostatique, et équivalente respectivement. Dans les
éprouvettes axisymétriques entaillées, la contrainte principale et la contrainte hydrostatique
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sont liées de maniére affine et augmentent lorsque le rayon d’entaille diminue (Spindler
2001). Il est donc difficile de différencier les effets respectifs des rapports o) /ceq €t om/ceq @
partir de mesures d’'endommagement réalisées sur ce type d’éprouvettes uniquement.

Dans le cadre de I'étude, le choix a été fait de n’utiliser que le rapport o) /ceq. En effet, les
modeles de germination et croissance de cavités intergranulaires, d’'une part, et 'observation
de l'orientation des micro-fissures, d’autre part, indiquent que la plus grande contrainte
principale joue un rble important dans le développement de I'endommagement
intergranulaire. Ce choix réalisé a priori ne signifie pas pour autant que le rapport cm/ceq
n’affecte pas 'endommagement intergranulaire. Comme dans le modéle de Spindler (2001),
une formulation exponentielle qui fait intervenir le paramétre q a été choisie :

dD « exp|q [O-']

eq

Les essais mécaniques réalisés sur I'acier 316L(N) n’ont pas révélé de modification de I'effet
d’entaille par écrouissage, on supposera donc que I'écrouissage ne modifie pas le
parameétre q.

e) Effet de I’écrouissage
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Les essais mécaniques réalisés au cours de la thése ont indiqué qu’a vitesse de déformation
donnée, 'endommagement intergranulaire se développait plus rapidement dans les aciers a
I'état écroui qu’'a I'état hypertrempé, ce qui réduit leur ductilité dans le domaine de rupture
partiellement intergranulaire. En comparant ces résultats a ceux de la littérature, il est
apparu que la température d’écrouissage et le mode de déformation affectaient peu cette
fragilisation par écrouissage alors que le niveau de pré-déformation semble constituer un
parametre critique (cf. § 1.3.2.2). Les figures de la page 58 indiquent que l'effet fragilisant
semble saturer a partir d’'un certain niveau de pré-déformation. Pour faire intervenir I'effet
d’écrouissage sur 'endommagement la formulation suivante a donc été retenue :

dD « 1-B exp-(seq—p]

Lorsque la pré-déformation est trés importante ce terme vaut 1 et lorsque la pré-déformation
est nulle ce terme vaut 1-B. Le coefficient B représente donc leffet fragilisant de
I'écrouissage. Le coefficient ¢, représente le niveau de pré-déformation de transition et le
coefficient r contréle la largeur de la transition comme on peut le voir sur la Figure 209.

L'effet de la température d’écrouissage et celui du mode de pré-déformation sur
'endommagement ayant été négligés, la déformation équivalente plastique qui intervient
dans la formule précédente représente aussi bien la déformation de laminage que la
déformation de mise en charge des essais de fluage ou de relaxation. Comme [|'acier
316L(N) écroui par laminage reste dans le domaine élastique lors de la mise en charge des
essais de fluage, la pré-déformation plastique de l'acier vaut 17.9 % quelle que soit la
contrainte de fluage (cf. § 111.1.1.2). En revanche, le taux de pré-déformation plastique des
éprouvettes lisses a I'état hypertrempé dépend de la contrainte nominale de I'essai. Dans le
cas des éprouvettes entaillées, la déformation plastique de mise en charge dépend
également du point considéré puisque les champs de contraintes sont alors hétérogénes.



V Modélisation

dD

r'croissant

1-B

.
>

€0 €

€g-p
Figure 209 : Schématisation de leffet de la pré-déformation plastique sur la variable
d’endommagement intergranulaire d’apres le modele proposé

f) Autres paramétres

L’étude bibliographique a mis en évidence le réle de la taille de grains sur la propagation des
micro-fissures intergranulaires. La plus grande fragilité de I'acier 316H étudié par rapport a
I'acier 316L(N) a d’ailleurs été attribuée a I'effet de la taille de grains. Cependant, nous ne
disposons pas de données expérimentales suffisamment nombreuses pour faire intervenir la
taille de grain dans le modéle d’endommagement. Pour les mémes raisons, nous ne
pouvons inclure la ségrégation intergranulaire d’impuretés et I'état de précipitation
intergranulaire dans le modéle proposé bien que nous soyons persuadés de I'importance de
ces paramétres sur 'endommagement intergranulaire.

Comme on I'a vu dans la partie précédente, la modélisation a une température supérieure
nécessiterait la prise en compte des phénoménes de restauration de I'écrouissage et de
précipitation intergranulaire en cours d’essai. En revanche, la modélisation proposée pourrait
s’appliquer a plus basse température en modifiant simplement la vitesse de déformation
critique. Des essais mécaniques suplémentaires seraient tout de méme nécessaires a la
validation des autres coefficients.

g) Formulation finale

La formulation obtenue en rassemblant tous les éléments évoqués dans ce paragraphe
s’écrit :

eqSSC

dD = A[1-B exp-(seq——p] (1+m.D)exp q | . ||de,, si ¢
80 eq

dD=0 si &, >éc

La vitesse de déformation critique &, permet de rendre compte de la transition de

mécanisme de rupture. Le coefficient A est un facteur de normalisation. Les coefficients B, g
et r contrélent I'effet de fragilisation par écrouissage. Le coefficient m rend compte de la non
linéarité de 'endommagement vis-a-vis de la déformation. Enfin, le coefficient q rend compte
de l'effet de la triaxialité des contraintes sur 'lendommagement. De nombreuses hypothéses
simplificatrices ont été effectuées afin de limiter le nombre de coefficients a identifier. Par
conséquent, il n’est pas assuré que I'ensemble des mesures d’endommagement sur I'acier
316L(N) a I'état hypertrempé et a I'état écroui puisse étre décrit par ce modéle.
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V.2.1.2 Méthode de mesure de ’endommagement

La Figure 210 montre I'aspect que présentent les coupes d'éprouvettes axisymétriques
entaillées réalisées aprés interruption d’'un essai de fluage. D’'une part, 'endommagement
est purement intergranulaire, d’autre part, il n’est pas réparti uniformément dans la section.
Ces deux points sont essentiels dans la démarche d’identification du modéle par approche
locale. En effet, contrairement a la mesure de I'allongement a rupture ou de la striction a
rupture qui dépendent des caractéristiques de rupture ductile, les informations que I'on peut
retirer de lanalyse de cette coupe correspondent uniquement a I'endommagement
intergranulaire. De plus, la répartition de 'endommagement intergranulaire nous renseigne
sur sa dépendance vis-a-vis des champs de contraintes et de déformation que I'on peut
obtenir a I'aide des calculs par éléments finis.

Afin de multiplier le nombre de coupes sans trop augmenter le nombre d’essais, des
éprouvettes pourvues de plusieurs entailles ont été utilisées (cf. plan page 307). Du fait des
faibles gradients thermiques a I'intérieur des fours, les entailles ne se déforment pas toutes a
la méme vitesse. Les coupes polies des différentes entailles d’'une méme éprouvette
permettent alors de visualiser I'évolution de I'endommagement avec la déformation.
Précisons que cette démarche n’est pas toujours couronnée de succes : d’'une part, il peut
arriver que l'on arréte I'essai trop tét alors qu’aucun endommagement n’est observable,
d'autre part il arrive qu’'une entaille casse sans que les autres entailles se soient
endommagées... On a donc souvent été amené a réaliser plusieurs fois le méme essai. La
Figure 211 montre les courbes de fluage obtenues pour un essai conduit jusqu’a rupture et
son homologue interrompu en début de stade tertiaire.

Les mesures d’endommagement ont été réalisées par analyse d’'images (avec le logiciel
Visilog) sur des photos numériques obtenues par microscopie optique au grandissement
x 100. La résolution est alors de 1.24 pym pour 1 pixel. Afin de bien révéler les microfissures
intergranulaires sans trop attaquer les joints de grains non endommagés, le dernier
polissage a été effectué a I'aide d’'une solution aqueuse basique de silice colloidale (OPS).
Environ cent micro-fissures sont analysées pour chaque entaille. Lorsque plusieurs facettes
consécutives sont endommageées, on les sépare manuellement avant le traitement d'image
proprement dit qui fournit la position, la longueur et I'orientation de chaque micro-fissure.

Figure 210 : Coupe longitudinale d’une éprouvette FLE 1-6 en acier 316L(N) a I'état hypertrempé
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Figure 211 : Courbes de fluage a 600°C sous 410 MPa sur éprouvette FLE1-6 en acier 316L(N) a
I’état écroui

Afin que la variable d’endommagement puisse étre facilement utilisée dans un calcul ou le
comportement serait couplé avec I'endommagement, il a été décidé que cette variable
représenterait une porosité volumique équivalente. La procédure de calcul de la variable
d’endommagement (D), illustrée sur la Figure 212, est donc la suivante :

e A chaque segment de micro-fissure (de longueur 2R*) observé sur la coupe polie est
associé un disque de rayon R = 4R*/I1 qui représente la microfissure dans I'espace.
Le facteur 4/11 provient du calcul de la probabilité d’intersection d’'un plan avec un
disque (cf. Dehoff et Rhines 1972)

e Chaque disque est projeté sur le plan de rupture en supposant que la normale au
disque est contenue dans le plan de coupe et I'on calcule le volume v de la sphére qui
a pour rayon le rayon du disque projeté

e La variable dendommagement D est égale a la somme du volume occupé par les
spheres que I'on divise par 2R*S, avec S la surface de coupe analysée. En effet le
rapport entre le nombre de segments par unité de surface et le nombre de disques par
unité de volume vaut en moyenne 2R* (cf. Dehoff et Rhines 1972)

Le choix de la taille de la surface analysée n’est pas anodin. En effet, cette surface doit étre
suffisamment petite pour que les champs mécaniques puissent y étre supposés uniformes
mais suffisamment grande pour que les fluctuations liés aux aspects microstructuraux de la
rupture soient « moyennés ». Le meilleur compromis a été trouvé avec des surfaces carrées
de 0.25 mm de c6té. Rappelons que la symétrie des éprouvettes FLE permet de superposer
les quatre quarts de la section longitudinale. La surface d’analyse correspondant a une
valeur de la variable d’endommagement est donc en réalité 4 x 0.25 x 0.25 mm?Z.
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Dans chaque carré analysé, la coalescence des micro-fissures a été analysée selon le
critere suivant: si aucune micro-fissure analysée n’était pas plus longue qu’'une facette
intergranulaire alors I'endommagement était qualifi¢ de « mono-facette », dans le cas
contraire, 'endommagement était dit « multi-facette ». La Figure 213 indique que lorsque
'endommagement mesuré est supérieur a 4% environ, il existe au moins une micro-fissure
plus longue qu’une facette intergranulaire (quel que soit I'état d’écrouissage ou la géométrie
de I'éprouvette). Au dela de 4% d’endommagement, il devient donc délicat de traiter les
micro-fissures comme un endommagement diffus. Il conviendrait mieux de réaliser alors des
calculs de propagation de fissure. La valeur de 4% sera donc considérée comme un seuil de
coalescence local indépendant de la triaxialité des contraintes et de I'écrouissage. De plus,
les calculs dendommagement seront limités a cette valeur seuil.

Plan de coupe

Plan de rupture

Figure 212 :  Schéma explicatif du calcul de la porosité volumique équivalente a une microfissure
en fonction de son orientation («) et de sa longueur (2R*)
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Corrélation entre la coalescence de micro-fissures et 'endommagement mesuré sur
les coupes polies d’éprouvettes axisymétriques entaillées en acier 316L(N) a I'état

écroui et a I'état hypertrempé aprés essai de fluage interrompu, le numéro dans la
légende correspond au numéro de I'éprouvette et la lettre a I'entaille correspondante

(H pour Haut, M pour Milieu et B pour Bas), température d’essai 600°C
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V.2.2 Identification des paramétres du modéle

V.2.2.1 Stratégie d’identification

Comme on l'a vu au paragraphe 1.3.2.2, 'effet de I'écrouissage sur la ductilit¢ en fluage
semble saturer vers 20% de pré-déformation. En premiére approximation, on peut supposer
que l'acier 316L(N) a I'état écroui par laminage (déformation équivalente de 17.9%) a déja
atteint cette saturation. Par conséquent, le terme du modéle d’endommagement
intergranulaire proposé se rapportant a l'effet de la déformation vaut 1. On peut donc se
servir des données expérimentales concernant l'acier 316L(N) a I'état écroui pour identifier
les autres coefficients : A, m et q. Les données expérimentales concernant I'acier a I'état
hypertrempé seront ensuite utilisées pour identifier les coefficients B, ¢ et r. L’identification

du septieme coefficient : ¢ est abordée ci-dessous.

Les essais de fluage sur éprouvettes entaillées ne suffisent pas a identifier précisément la
vitesse de déformation critique. En effet, méme I'essai le plus court (essai ENSMP n°4)
présente une zone de rupture intergranulaire fragile. Il ne peut donc fournir qu’'un minorant
de ¢.. (en loccurrence : 2.10°® s'1). Cependant, les essais de fluage réalisés sur
éprouvettes lisses sont plus nombreux dans le domaine de la transition. L’essai réalisé sous
250 MPa sur I'état hypertrempé a conduit a une rupture purement ductile or la vitesse de
déformation stationnaire était de 7.10° s™. De plus, I'observation d’une coupe polie d’'un
essai de fluage interrompu dans le stade tertiaire dont la vitesse de déformation stationnaire
était de 5.10% s™ n’a révélé aucune micro-fissure. Il nous semble que I'on peut donc fixer €

a3.10%s™

V.2.2.2 Identification sur I’état écroui

En ce qui concerne l'acier 316L(N) a I'état écroui, des mesures d’endommagement ont pu
étre réalisées sur deux éprouvettes entaillées, une FLE 1-6 sous 410 MPa et une FLE 4-6
sous 370 MPa. La mesure des diamétres minimaux au banc laser avant et aprés essai a
permis d’établir le Tableau 27. Etant donnée la précision de la mesure de réduction de
diameétre, les mesures d’endommagement correspondant aux entailes H et M de
I'éprouvette n°283 ont été moyennées entre-elles.

La simulation par éléments finis de ces deux essais permet d’obtenir la réduction de
diamétre en fonction du temps de fluage (Figure 214). En ce qui concerne I'’éprouvette FLE
1-6 sous 410 MPa, cette figure montre que la déformation mesurée des entailles M et H
correspond a 600 heures de fluage et celle de I'entaille B a 400 heures de fluage. Afin de
comparer 'endommagement mesuré dans ces deux cas a 'endommagement calculé, on
réalisera donc I'intégration du modéle d’endommagement jusqu’a 600 heures ou 400 heures
respectivement. De méme, les calculs d’'endommagement concernant I'essai sur éprouvette
FLE 4-6 sous 370 MPa seront effectués jusqu’a 340 heures et 180 heures respectivement
pour les entailles H et B.

Type Contrainte Durée de | Numéro d’éprouvette Réduction de Réduction de
d’éprouvette | nominale en MPa | I'essai en h et entaille diamétre en % | diamétre en ym
283 H 0.43+0.05 26+3
FLE 1-6 410 602 283 M 0.42+0.05 25+3
283 B 0.36 £ 0.05 22+3
288 H 0.93+0.08 56+5
FLE 4-6 370 481
288 B 0.60 + 0.08 3615

Tableau 27 : Réduction de diametre apres fluage interrompu de deux éprouvettes entaillées en
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Figure 214 : Réduction de diametre calculée par éléments finis lors du fluage a 600°C de deux
éprouvettes entaillées en acier 316L(N) a I'état écroui

Avant d’aborder l'identification des coefficients A, m et q proprement dite, examinons I'allure
des champs mécaniques dans la section minimale des éprouvettes entaillées en acier
316L(N) a I'état écroui.

La Figure 215 et la Figure 216 concernent la mise en charge de ces essais. Ces figures
montrent que le rapport entre la contrainte axiale (notée sigma_zz) et la contrainte de Von
Misés (notée sigma_eq) est plus élevé au centre des éprouvettes qu’au voisinage de
I'entaille. De plus ce rapport est plus élevé dans le cas de I'éprouvette FLE 1-6 que dans le
cas de I'éprouvette FLE 4-6. On remarque également que la contrainte axiale présente un
maximum plus marqué dans le cas de I'éprouvette plus sévérement entaillée. Par ailleurs, la
déformation plastique de mise en charge est relativement faible dans les deux cas. La
localisation au voisinage de I'entaille de cette déformation plastique augmente logiquement
avec la sévérité de I'entaille.

La Figure 217 et la Figure 218 concernent I'évolution des champs mécaniques lors du
fluage. Dans le cas de I'éprouvette FLE 1-6, le maximum de contrainte axiale s’éloigne
progressivement de I'entaille alors que le rapport entre la contrainte axiale et la contrainte de
Von Misés évolue peu. La déformation de fluage augmente naturellement avec le temps
mais reste localisée au voisinage de I'entaille. Dans le cas de I'éprouvette FLE 4-6, en
revanche, la déformation de fluage est presque uniforme dans la section. De plus, la
redistribution des contraintes est bien plus rapide que dans le cas de I'éprouvette FLE 1-6.

Comme on lI'a vu au paragraphe V.2.1.2, les mesures d’endommagement sont réalisées
dans des carrés de 0.25 mm de c6té, qui ne correspondent pas exactement aux mailles du
calcul par éléments finis. On projette donc les champs mécaniques sur un nouveau maillage
constitué de carrés de 0.25 mm de c6té (60 carrés dans le cas des éprouvettes FLE 1-6 et
96 carrés dans le cas des éprouvettes FLE 4-6). A I'aide des champs mécaniques ainsi
moyennés dans chaque carré, le modéle d’endommagement est intégré numériquement
dans chacun de ces carrés avec un jeu de coefficients donné. Les valeurs
d’endommagement calculées sont alors comparées aux mesures puis on réitéere la
procédure avec de nouveaux coefficients afin de minimiser I'écart entre les valeurs calculées
et mesurées. Pour faciliter le processus d’optimisation, le paramétre A est calculé a chaque
itération en fonction des autres coefficients de maniére a ce que 'endommagement calculé
dans un carré donné soit rigoureusement égal a 'endommagement mesuré. On obtient ainsi
les valeurs suivantes :

q=2.5,m=23000etA=0.0041
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Figure 215 : Champs mécaniques dans la section minimale lors de la mise en charge de l'essai
de fluage sous 410 MPa de I'éprouvette FLE 1-6 en acier 316L(N) a I'état écroui,
les légendes correspondent & la contrainte nominale en MPa
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Figure 216 : Champs mécaniques dans la section minimale lors de la mise en charge de I'essai
de fluage sous 370 MPa de I'éprouvette FLE 4-6 en acier 316L(N) a I'état écroui,
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Figure 217 :  Champs mécaniques dans la section minimale lors du fluage sous 410 MPa de
I'éprouvette FLE 1-6 en acier 316L(N) a I'état écroui, les légendes correspondent au
temps de fluage en heures
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Figure 218 : Champs mécaniques dans la section minimale lors du fluage sous 370 MPa de
I'éprouvette FLE 4-6 en acier 316L(N) a I'état écroui, les légendes correspondent au
temps de fluage en heures
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Présentons maintenant Ila comparaison de [I'endommagement mesuré et de
'endommagement calculé avec les coefficients identifiés (q = 2.5, m = 3000 et A = 0.0041).
La Figure 219 montre que le modéle rend bien compte de la localisation de
'endommagement dans la section minimale des éprouvettes qui différe suivant la sévérité
de l'entaille. La Figure 220 et la Figure 221 présentent sous forme de cartographie
I'ensemble des mesures et des calculs d’endommagement concernant ces éprouvettes. Ces
figures montrent que le modéle estime correctement la répartition de 'endommagement
dans les sections longitudinales des éprouvettes. Ces figures appellent également les deux
remarques suivantes :

e Aux endroits ou 'endommagement calculé est supérieur a 0.7%, 'endommagement
mesuré n’est pas nul

e Aux endroits ou 'endommagement mesuré est nul, 'endommagement calculé est
inférieur a 0.2%

Par conséquent, lorsque le modéle sera utilisé de maniére prédictive, il existera une marge
d’incertitude entre 0.2% et 0.7% d’endommagement. Au-dela de 0.7% d’endommagement
calculé, on pourra raisonnablement penser qu’il existe un endommagement mesurable au
microscope optique, tandis qu’en dessous de 0.2% d’endommagement calculé, on pourra
supposer qu’il n’existe pas d’endommagement mesurable au microscope optique.

Les données concernant I'entaille B de I'éprouvette FLE 4-6 n’ont pas servi a l'identification
des coefficients. L’application du modéle a cette entaille constitue donc un premier test de
validation. La comparaison entre calculs et mesures est présentée sur la Figure 222. La
zone ou I'endommagement calculé est supérieur a 0.2% correspond bien a la zone

endommagée.
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Figure 219 : Endommagement mesuré et calculé au niveau de la section minimale des
éprouvettes entaillées en acier 316L(N) a I'état écroui testées en fluage a 600°C
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Figure 220 : Comparaison entre 'endommagement mesuré et 'endommagement calculé en %
pour les entailles H&M de I'éprouvette FLE1-6 en acier 316L(N) a l'état écroui
testée a 600°C sous 410 MPa, les graduations représentent 0.25 mm, (I'entaille est
située a droite et la section minimale en bas comme indiqué sur le schéma de
gauche)
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Figure 221 : Comparaison entre 'endommagement mesuré et 'endommagement calculé en %
pour l'entaille H de I'éprouvette FLE4-6 en acier 316L(N) a I'état écroui testée a
600°C sous 370 MPa, les graduations représentent 0.26mm, (I'entaille est située a
droite et la section minimale en bas comme indiqué sur le schéma de gauche)
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Figure 222 : Comparaison entre I'endommagement mesuré et I'endommagement calculé en %
pour l'entaille B de I'éprouvette FLE4-6 en acier 316L(N) a I'état écroui testée a
600°C sous 370 MPa, les graduations représentent 0.25mm, (I'entaille est située a
droite et la section minimale en bas comme indiqué sur le schéma de gauche)
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V.2.2.3 Identification sur I’état hypertrempé

Les mesures d’endommagement et les calculs par éléments finis sur I'acier 316L(N) a I'état
hypertrempé sont utilisées pour identifier les coefficients B, ¢y et r qui traduisent I'effet d’'une
pré-déformation plastique sur 'endommagement. La démarche d’identification est similaire a
celle utilisée au paragraphe précédent pour identifier les coefficients A, g et m.

Les caractéristiques des éprouvettes entaillées testées en fluage a 600°C sur lesquelles ont
été effectuées les mesures sont présentées dans le Tableau 28. Les réductions de diamétre
a la mise en charge calculées par éléments finis sont de 103 ym et 127 ym pour les essais
sur éprouvettes FLE 1-6 et de 149 um et 167 um pour les éprouvettes FLE 4-6. La Figure
223 présente la réduction de diamétre calculée en fonction du temps lors de deux de ces
essais. Cette figure indique par exemple que la déformation des entailles de I'éprouvette
n°208 (270 ym — 127 uym de mise en charge) correspond & 2000 heures de fluage calculé.
Afin de comparer 'endommagement mesuré dans ces entailles a I'endommagement calculé,
I'intégration du modéle sera donc effectuée jusqu’a 2000 heures.

Type Contrainte Durée de | Numéro d’éprouvette Réduction de Réduction de
d’éprouvette | nominale en MPa | I'essai en h et entaille diamétre en % | diamétre en ym

206 H 6.20 £ 0.15 370+ 10

FLE 1-6 320 3094 206 M 4.80+0.15 290+10
206 B 480+0.15 290+ 10
208 M .50+0. +

FLE 1-6 340 1188 4.50£0.15 270 £ 20
208 B 450+0.15 270+ 20

FLE 4-6 270 3076 203 B 7.60+0.15 455 + 20
202 H 11.10+0.15 666 + 20

FLE 4-6 285 1318
202B 7.30+0.15 436 + 20

Tableau 28 : Réduction de diamétre apres fluage interrompu de quatre éprouvettes entaillées en

Réduction de diamétre en ym

acier 316L(N) a I'état hypertrempé, température d’essai 600°C

300 800
£ |
250 | / £ 700 /
2 600
(<)
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150 - T 400
]
300
100 S o
§ 200 ~
501 E’ 100 - /
0 T T T 0 T T T T
0 1000 2000 3000 4000 5000 0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000
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a) FLE 1-6 sous 340 MPa b) FLE 4-6 sous 270 MPa

Figure 223 : Réduction de diameétre calculée par éléments finis lors du fluage a 600°C de deux
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Les champs mécaniques dans la section minimale de I'éprouvette FLE1-6 testée sous 340
MPa sont présentés sur la Figure 224 en ce qui concerne la mise en charge de I'essai et sur
la Figure 225 en ce qui concerne le fluage proprement dit. Contrairement au cas des
éprouvettes a I'état écroui (cf. § V.2.2.2), la plasticité a la mise en charge englobe la totalité
de la section minimale méme si la déformation est bien plus importante au voisinage de
I'entaille qu’au cceur de I'éprouvette.

La Figure 226 et la Figure 227 représentent les champs mécaniques dans la section
minimale de I'éprouvette FLE 4-6 a I'état hypertrempé. Comme dans le cas de I'éprouvette
FLE 1-6, la plasticité a la mise en charge englobe toute la section minimale mais la
déformation est plus uniforme que dans le cas de I'éprouvette FLE 1-6. Comme dans le cas
de l'état écroui, la redistribution des contraintes lors du fluage est plus rapide dans
I'éprouvette la moins séverement entaillée.

Les résultats des calculs par éléments finis obtenus sur I'acier 316L(N) a I'état hypertrempé
sont en accord avec ceux présentés par Yoshida et al. (1990).
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Figure 224 : Champs mécaniques dans la section minimale de I'éprouvette FLE 1-6 en acier
316L(N) a I'état hypertrempé lors de la mise en charge de I'essai de fluage sous
340 MPa, les légendes correspondent a la contrainte nominale en MPa
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Figure 225 : Champs mécaniques dans la section minimale de I'éprouvette FLE 1-6 en acier
316L(N) a l'état hypertrempé lors du fluage sous 340 MPa, les légendes
correspondent a la durée de fluage en heures
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Figure 226 : Champs mécaniques dans la section minimale de I'éprouvette FLE 4-6 en acier

316L(N) a l'état hypertrempé lors de la mise en charge de l'essai de fluage sous
270 MPa, les légendes correspondent a la contrainte nominale en MPa
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Figure 227 : Champs mécaniques dans la section minimale de I'éprouvette FLE 4-6 en acier

316L(N) a l'état hypertrempé lors du fluage sous 270 MPa, les légendes
correspondent a la durée de fluage en heures
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Les coefficients identifiés a partir des deux essais décrits précédemment sont les suivants :
B=0.94,¢=0.102etr=2.9

Le modéle ainsi identifié permet de décrire correctement la répartition et le niveau
d’endommagement mesuré non seulement dans les entailles qui ont servi a l'identification
(Figure 228 et Figure 229) mais aussi dans les autres entailles (Figure 230 et Figure 231
pour les FLE1-6 et Figure 232 et Figure 233 pour les FLE 4-6).

De plus, I'ensemble des comparaisons entre calculs et mesures d’endommagement est
cohérent avec les remarques suivantes déja évoquées dans le cas de I'état écroui :

e Aux endroits ou 'endommagement calculé est supérieur a 0.7%, I'endommagement
mesuré n’est pas nul

e Aux endroits ou I'endommagement mesuré est nul, 'endommagement calculé est
inférieur a 0.2%

Par ailleurs, pour I'état écroui par laminage, €eqp, = 17.9%, le terme du modéle
d’endommagement concernant I'effet d'écrouissage vaut donc :

1-B exp- (Seqw/ )’ =0.9996
€9

Les coefficients identifies a partir des essais de fluage réalisés sur I'état hypertrempé
vérifient donc bien I'’hypothése initiale selon laquelle I'état écroui par laminage a déja atteint
la saturation de I'effet d’écrouissage telle qu’elle est modélisée.

En conclusion, il apparait que le modéle d’endommagement intergranulaire dont les sept
coefficients on été identifiés par approche locale est bien adapté au cas de I'acier 316L(N)
quel que soit le niveau d’écrouissage.
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Figure 228 : Comparaison entre I'endommagement mesuré et 'endommagement calculé en %
pour les entailles B&M de [éprouvette FLE1-6 en acier 316L(N) a [état
hypertrempé testée a 600°C sous 320 MPa, les graduations représentent 0.25 mm,
(l'entaille est située a droite et la section minimale en bas comme indiqué sur le
schéma de gauche)
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Figure 229 : Comparaison entre I'endommagement mesuré et 'endommagement calculé en %
pour l'entaille B de l'éprouvette FLE4-6 en acier 316L(N) a I'état hypertrempé
testée a 600°C sous 270 MPa, les graduations représentent 0.256 mm, (I'entaille est
située a droite et la section minimale en bas comme indiqué sur le schéma de
gauche)
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Figure 230 :
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Comparaison entre 'endommagement mesuré et 'endommagement calculé en %
pour l'entaille H de I'éprouvette FLE1-6 en acier 316L(N) a I'état hypertrempé
testée a 600°C sous 320 MPa, les graduations représentent 0.25 mm, (I'entaille est
située a droite et la section minimale en bas comme indiqué sur le schéma de
gauche)
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Figure 231 :
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Comparaison entre 'endommagement mesuré et 'endommagement calculé en %
pour les entailles B&M de ['éprouvette FLE1-6 en acier 316L(N) a [létat
hypertrempé testée a 600°C sous 340 MPa, les graduations représentent 0.25 mm,
(l'entaille est située a droite et la section minimale en bas comme indiqué sur le
schéma de gauche)
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Figure 232 :

T

b) calculs

Comparaison entre 'endommagement mesuré et 'endommagement calculé en %
pour l'entaille B de I'éprouvette FLE4-6 en acier 316L(N) a l'état hypertrempé
testée a 600°C sous 285 MPa, les graduations représentent 0.25 mm, (I'entaille est
située a droite et la section minimale en bas comme indiqué sur le schéma de

gauche)
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Figure 233 : Comparaison entre 'endommagement mesuré et 'endommagement calculé en %
pour l'entaille H de I'éprouvette FLE4-6 en acier 316L(N) a I'état hypertrempé
testée a 600°C sous 285 MPa, les graduations représentent 0.25 mm, (I'entaille est
située a droite et la section minimale en bas comme indiqué sur le schéma de
gauche)
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V.2.3 Résumé du paragraphe V.2

Modélisation de 'endommagement intergranulaire

Un nouveau modeéle d’endommagement intergranulaire de I'acier 316L(N) a 600°C a
été proposé. Sa formulation est la suivante :

dD = A|1-B exp-(geq—p] (1+m.D)exp| q O de,, Si £, <&

eq — “C
80 eq

dD=0 si &, >

avec D la variable d’endommagement qui représente une porosité volumique
équivalente a un ensemble de microfissures intergranulaires, o; et ouq la contrainte
principale maximale et la contrainte équivalente au sens de Von Misés res-
pectivement, ¢, la déformation inélastique et &, , la pré-déformation plastique
(correspondant au pré-écrouissage ou a la mise en charge)

Les septs coefficients A, B, g, r, m, q et ¢, ont ete identifiés a l'aide de mesures

d’endommagement réalisées a partir d’observations en microscopie optique de
coupes d’éprouvettes entaillées en acier 316L(N) a l'état écroui et a [Iétat
hypertrempé testées en fluage interrompu a 600°C :

A=0.0041,B=0.94, 5,=0.102,r=2.9, m = 3000, q = 2.5 et fo=3.10-8 -1

Ce modele rend bien compte de la localisation et du niveau d’endommagement
mesuré aussi bien en ce qui concerne [l'état hypertrempé que l'état écroui par
laminage. Il rend donc bien compte de l'effet fragilisant de I'écrouissage observé lors
des essais ainsi que de 'augmentation de la cinétique d’endommagement lorsque la
triaxialité augmente

Il s’agit d’un modeéle purement intergranulaire, il ne prévoit donc pas la rupture dans
le cas ou la vitesse de déformation est supérieure a éc

L’'observation expérimentale du début de la coalescence des micro-fissures
correspond a un endommagement d’environ 4%. Au-dela de ce niveau I'hypothése
d’endommagement diffus n’est donc plus valide. Par ailleurs, la limite de détection
de l'endommagement intergranulaire en microscopie optique correspond a un
endommagement calculé compris entre 0.2% et 0.7%

249




V Modélisation

V.3 Application du modéele d’endommagement

Maintenant que le modéle d’endommagement a été identifié, il s’agit d’examiner dans quelle
mesure il correspond aux essais réalisés. Avant d’appliquer le modéle aux essais de
propagation de fissure intergranulaire en relaxation sur éprouvettes CT, comparons les
prédictions du modéle aux essais réalisés sur éprouvettes lisses et regardons comment le
modéle peut s’intégrer analytiquement dans certains cas.

V.3.1 Essais sur éprouvettes lisses et calculs analytiques sur élément de volume

V.3.1.1 Acier 316L(N) a I’état écroui
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Dans le cas de l'acier a I'état écroui, le terme correspondant a I'effet de pré-déformation est
a saturation. Le modeéle se réduit donc a la formule suivante :

dD = A (1+mD)exp q| 2 ||de,, si &

eq

eqSSC

dD =0 si &, >

e

Si on suppose de plus que I'état de contrainte est uniaxial, alors le rapport o//ceq vaut 1 et le
modéle d’endommagement s’écrit simplement :

dD = A (1+m.D)exp(q)de,, si &
dD=0 si &, >é

eqSSC

Si la vitesse de déformation est toujours inférieure au seuil de 3.10%s”, le modele s’integre
facilement et s’écrit alors :

D =[exp (M A g, exp(q)) — 1]/ m

On peut donc calculer la déformation pour laquelle 'endommagement correspond a la limite
de détection de 'endommagement au microscope optique :

€eq_initiation = IN (1+ M Dinitiation) / [M A exp(q)]

On obtient ainsi une déformation de 1.3% pour un seuil d'endommagement de 0.2%. Cette
valeur n’est pas trés éloignée de la déformation de fin de stade secondaire de fluage
mesurée sur les éprouvettes lisses qui est comprise entre 0.3% et 0.8%. Le modéle identifié
dans un domaine ou le taux de triaxialité des contraintes est relativement élevé permet donc
de rendre compte de la cinétique d’endommagement sur éprouvettes lisses en acier 316L(N)
a I'état écroui.

Par un raisonnement analogue, on obtient 3.2% pour la déformation correspondant au seuil
d’endommagement de 4%. Rappelons que le modéle d’endommagement proposé n’est pas
un modeéle de rupture. Le seuil dendommagement de 4% que nous avons identifié
correspond au début de la coalescence des micro-fissures et non a la rupture de
I'éprouvette. Cette coalescence entraine l'accroissement progressif de la vitesse de
déformation qui cause la transition de mécanisme de rupture. L’allongement a rupture des
éprouvettes testées en fluage (de I'ordre de 9%) est donc naturellement supérieur a la
déformation calculée.

Les calculs précédents sont également valables en relaxation (a partir du moment ou la
vitesse de déformation est inférieure au seuil). Or la déformation de relaxation est de 'ordre
de 0.2% (Ac/E avec Ac = 300 MPa et E = 150 GPa). Le modéle prévoit donc qu’il n’y a pas
d’endommagement intergranulaire en relaxation sur éprouvette lisse y compris pour 'acier
« fragilisé » par écrouissage.
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Examinons maintenant I'effet du taux de triaxialit¢é des contraintes. On suppose que le
rapport cj/ceq est constant en cours d'essai avec o, et c.q les contraintes principales
maximale et équivalente respectivement. Les calculs précédents peuvent alors étre
reproduits simplement en remplacant q par g xcj/ce. On peut ainsi tracer la courbe
présentée sur la Figure 234. Cette figure montre I'importance de I'effet de la triaxialité des
contraintes sur la déformation correspondant a un niveau d’endommagement calculé donné.
En supposant que la relaxation des contraintes corresponde a une déformation de 0.2%,
cette figure indique que le risque de fissuration en relaxation pour I'acier 316L(N) a I'état
écroui est trés faible pour des rapports o//cq inférieurs & 1.75 et en revanche trés important
pour des rapports ci/ceq Supérieurs a 2.1. Le modeéle proposé ici, comme les modéles issus
de la littérature (cf. § IV.1.3), montrent donc que le taux de triaxialit¢é des contraintes
résiduelles est un paramétre essentiel a I'évaluation du risque de fissuration en relaxation.
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1 \ \ \ \ \
= Endommagement de 4%

Endommagement de 0.2%

1 \\

AN

1 12 14 16 18 2 22 24 26
rapport sigma_l / sigma_eq

Déformation critique en %

Figure 234 : Déformation viscoplastique pour des endommagements calculés de 0.2% et de 4%,
en fonction du rapport entre la plus grande contrainte principale et la contrainte
équivalente de Von Mises, cas de l'acier 316L(N) a l'état écroui par laminage
(€eq p = 17.9%)
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V.3.1.2 Acier 316L(N) a I’état hypertrempé

Lorsque I'on suppose le rapport cj/ceq constant, le modéle d’endommagement proposé
s’integre également facilement quelle que soit la pré-déformation plastique, pourvu que la
vitesse de déformation de fluage ou de relaxation soit toujours en-dessous du seuil de 3.10°®
s™. Il suffit de remplacer dans les équations précédentes le paramétre A par la fonction
suivante :

€e '
f(eeq ,)=A|1-B exp-( “-”J

€9

Cette fonction, appelée fonction de transition, est tracée sur la Figure 235.

La déformation correspondant a une valeur d’endommagement donnée peut donc étre
calculée ainsi :

£aq = In (1+ M D) / [M f(£eq_p) €XP(Ax0i/0eq)]

Dans le cas uniaxial, on obtient alors la courbe présentée sur la Figure 236. Naturellement,
la déformation critique diminue lorsque la pré-déformation augmente. On constate
également que la déformation d’initiation de 'endommagement (D = 0.2%) prévue par le
modéle est voisine de la déformation de fin de stade secondaire de fluage des éprouvettes
lisses en acier 316L(N) a I'état hypertrempé dont la vitesse de déformation stationnaire est
inférieure a 3.10° s™. Le modele identifié a partir des essais de fluage sur éprouvette
entaillées rend donc bien compte des essais réalisés sur éprouvettes lisses.

Le cas des rapports o//ceq constants mais différents de l'unité est illustré sur la Figure 237. Si
on considére que la déformation de relaxation est de 0.2%, cette figure indique que le risque
de fissuration en relaxation d’'un acier écroui de 6% est faible tant que le rapport 6/ceq Ne
dépasse pas 2.3. Pour ce méme niveau de triaxialité, le risque de fissuration en relaxation
de l'acier écroui de 17.5% est revanche trés élevé. Le niveau d’écrouissage des zones
affectées par le soudage est donc déterminant pour le risque de fissuration en relaxation.
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Figure 235 : Fonction de transition représentant l'effet de la pré-déformation plastique sur
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Figure 236 :
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Déformation viscoplastique pour des endommagements calculés de 0.2% et de 4%,
en fonction de la pré-déformation plastique, cas uniaxial, les marques carrées
représentent l'allongement de fin de stade secondaire en fonction de I'allongement
de mise en charge des éprouvettes lisses en acier 316L(N) a I'état hypertrempé
testées en fluage
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Déformation viscoplastique pour des endommagements calculés de 0.2% et de 4%,
en fonction de la pré-déformation plastique et du rapport entre la plus grande
contrainte principale et la contrainte équivalente de Von Mises
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V.3.2 Essais sur éprouvette CT

Si l'application du modele d’endommagement lorsque la pré-déformation plastique est
homogéne et que le rapport o/ceq est constant peut s’effectuer analytiquement, ce n’est pas
le cas des éprouvettes CT pré-fissurées. Des simulations par éléments finis a I'aide du code
CASTEM2000 ont donc été réalisées. Le maillage 2D, présenté sur la Figure 238, est
identique a celui utilisé par Bouche (2000). Comme les autres maillages utilisés au cours de
I'étude, il est constitué d’éléments quadrangles a huit nceuds et neuf points de Gauss. Les
simulations ont été effectuées avec I'hypothése de déformation plane et I'option grands
déplacements. Les efforts macroscopiques ont été calculés pour une épaisseur de 10 mm.
Par raison de symétrie, le déplacement vertical du ligament est bloqué. L'ouverture de
I'éprouvette correspond au déplacement vertical du centre de la goupille non représentée
sur la Figure 238.

Figure 238 : Maillage 2D d’une demi-éprouvette CT utilisé pour la simulation des essais de

relaxation et de traction lente a I'aide du code CASTEM2000

V.3.2.1 Essais de relaxation
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La Figure 239 montre que les simulations par éléments finis reproduisent de facon
satisfaisante les courbes de mise en charge des essais de relaxation sur éprouvettes CT
pré-fissurées. La Figure 240 montre qu'en ce qui concerne les courbes de relaxation,
'accord entre simulations et expérience est moins bon. Les simulations sont réalisées sans
tenir compte de la propagation de fissure. Le modéle d’endommagement est simplement
appliqué en post-traitement. Il est donc naturel que I'effort calculé soit plus important que
I'effort mesuré dans le cas de I'acier a I'état écroui qui méne a la propagation de fissure. En
revanche, dans le cas de l'acier a I'état hypertrempé, le décalage entre simulations et
mesures est uniquement did a la difficulté, mentionnée au paragraphe V.1.2.2, de bien
rendre compte du comportement en relaxation a l'aide du modele DDI identifié a partir des
essais de fluage.
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Figure 239 : Courbes de mise en charge mesurées expérimentalement et simulées par
éléments finis concernant les essais de relaxation sur éprouvettes CT pré-fissurées,
acier 316L(N) a I'état écroui et a I'état hypertrempé, vitesse d’ouverture : 24 um/min
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Figure 240 : Courbes de relaxation sur éprouvettes CT pré-fissurées mesurées expéri-
mentalement et simulées par éléments finis, acier 316L(N) a I'état écroui et a I'état
hypertrempé
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La Figure 241 présente les contraintes calculées par éléments finis le long du ligament de
I'éprouvette CT en acier 316L(N) a I'état écroui testée en relaxation avec une charge initiale
de 580 daN. Le rapport entre la plus grande contrainte principale et la contrainte équivalente
de Von Misés est maximal quelques dizaines de micrométres en avant de la fissure. La
déformation et la vitesse de déformation en cours d’essai sont présentées sur la Figure 242.
Conformément au calcul simplifié réalisé a I'aide de la longueur de référence, la vitesse de
déformation en avant de la fissure vaut environ 10° s™ lors de la mise en charge. Cette
vitesse diminue rapidement lors de la relaxation proprement dite. La déformation plastique
pendant la relaxation est de I'ordre de 0.2% dans la partie du ligament comprise entre la
zone d’émoussement et la zone élastique.

—— principale maximale a la fin du chargement
—&— équivalente a la fin du chargement

=&~ principale maximale aprés 1000 h

—A— équivalente apres 1000 h 4

1600

1400

Contrainte (MPa)
[e]
o
o

—-23 la fin du chargement
—H—aprés 1000 h

Rapport sigma_max / sigma_eq

o - 1 o ]

0.01 0.1 1 10 0.01 0.1 1 10
Distance a la pointe de la fissure (mm) Distance a la pointe de la fissure (mm)

Figure 241 : Contrainte principale maximale et contrainte équivalente de Von Mises le long du
ligament de I'éprouvette CT pré-fissurée en acier 316L(N) a I'état écroui testée en
relaxation a 600°C, Po = 580 daN, simulation par éléments finis

1.E-3 —— mise en charge —8— 3 la fin du chargement
—©—1000 [}
< ~©— 4000 : —5~ aprés 1000 h
e —%-6000 §1.E-2 4
o —A— 18000 : ]
© ) ]
£ .
S 21.E-3 5
‘O © 7
-] £ ]
3 S ]
[ ‘0
@ Q1.E-4 <
2 E
s ]
T T T T T T L 1.E_5 T T L L VL
0.01 0.1 1 10 0.01 0.1 1 10
Distance a la pointe de la fissure (mm) Distance a la pointe de la fissure (mm)

Figure 242 : Déformation et vitesse de déformation le long du ligament de I'éprouvette CT pré-
fissurée en acier 316L(N) a I'état écroui testée en relaxation a 600°C, Po = 580
daN, simulation par éléments finis, les nombres en légendes indiquent le temps en
secondes
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L’application du modéle d’endommagement intergranulaire & cet essai de relaxation est
présentée sur la Figure 243. On a volontairement limité 'endommagement a 4% pour
visualiser plus facilement la répartition de 'endommagement. Le modele prévoit bien le
développement rapide de I'endommagement intergranulaire pendant la relaxation. On
constate que 'endommagement calculé est non nul uniquement au voisinage de 80 um de
la pointe de la fissure. Au voisinage immédiat de la pointe de la fissure, I'acier se déforme
davantage mais sa vitesse de déformation est trop élevée ce qui empéche
'’endommagement intergranulaire de se développer. La zone plus éloignée de la pointe de la
fissure se déforme suffisamment lentement mais pas en quantité suffisante pour que
'endommagement puisse se développer. Le fait que 'endommagement soit ainsi confiné est
particulierement intéressant car un critere de propagation pourrait alors étre établi sans
lintervention d’une distance caractéristique (Poquillon et al. 1997). Cette distance
caractéristique est fréquemment associée a la taille de grain, qui vaut dans le cas présent 60
pum. La Figure 243b montre que I'évolution de 'endommagement calculé a cette distance est
similaire a celle du maximum de I'endommagement. Dans les deux cas, le modéle
d’endommagement prévoit linitiation de la fissure en relaxation en quelques heures
seulement, ce qui est cohérent avec les observations expérimentales.

Des simulations par éléments finis d’essais de relaxation sur éprouvettes CT pré-fissurées
moins chargées ont également été effectuées. Comme lindique la Figure 244, le modéle
prévoit, en accord avec I'expérience, que le début de propagation de la fissure en relaxation
est relativement peu affectée lorsque la charge initiale est diminuée de 580 daN a 380 daN
(Ko de 31 MPaVm et 20 MPaVm respectivement). Dans le cas d’une charge initiale de 180
daN (Ko de 10 MPavm), le modéle prévoit que la propagation de la fissure est retardée mais
se produit tout de méme. L’'application du modéle confirme donc le fait que s’il existe un
facteur d’intensité des contraintes seuil en-dessous duquel la propagation de fissure en
relaxation sur l'acier a I'état écroui n’intervient pas avant 600 heures, celui-ci est trés faible :
de l'ordre de 10 MPavm.
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Figure 243 : Endommagement calculé le long du ligament de I'éprouvette CT pré-fissurée en
acier 316L(N) a I'état écroui testée en relaxation a 600°C, Po = 580 daN
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Figure 244 : Endommagement calculé a 60 um du fond d’entaille des éprouvettes CT pré-
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fissurée en acier 316L(N) a I'état écroui testée en relaxation a 600°C en fonction
du temps et de la charge initiale notée Po

Le modéle a également été appliqué au cas des essais de relaxation réalisés sur
éprouvettes CT en acier 316L(N) a I'état hypertrempé. Comme dans le cas de l'acier a I'état
écroui, 'endommagement se développe lors des premiéres heures de I'essai dans une zone
confinée au voisinage de 80 pym de la pointe de la fissure (Figure 245a). Cependant
'endommagement n’atteint pas des valeurs élevées. Aprés 1000 heures de relaxation, il
vaut a peine 0.7% au maximum et 0.24% a 60 uym de la pointe de la fissure (Figure 245b).
Ces résultats sont dans la gamme correspondant a la limite de détection de
'endommagement au microscope optique (cf. § V.2). L'observation du faciés de rupture des
éprouvettes CT en acier 316L(N) a I'état hypertrempé testées en relaxation a 600°C avait
justement révélé I'existence de quelques facettes intergranulaires (voir Figure 123, page
135). La prédiction du modéle est donc en bon accord avec I'expérience. Remarquons de
plus que 'augmentation de la durée de I'essai jusqu’a 10000 heures ne modifie que trés peu
le niveau d’endommagement calculé.

Le modele d’endommagement proposé, identifié a partir d’'essais de fluage sur éprouvettes
entaillées, rend donc bien compte de la propagation de fissure en relaxation sur éprouvettes
CT en acier 316L(N) a 600°C et rend compte de l'importance de I'état d’écrouissage sur la
cinétique d’endommagement.
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Figure 245 : Endommagement calculé le long du ligament de I'éprouvette CT pré-fissurée en
acier 316L(N) a I'état hypertrempé testée en relaxation a 600°C, Po = 580 daN, les
nombres en légendes indiquent le temps en heures

V.3.2.2 Essais de traction lente

Les essais de traction lente sur éprouvettes CT ont également été simulés par éléments
finis. La Figure 246 présente les courbes charge-déplacement obtenues dans le cas de
lacier a I'état écroui. Le calcul par éléments finis est cohérent avec le calcul simplifié du
chargement élastique limite (cf. § I11.2.1): de l'ordre de 1000 daN pour une vitesse
d’ouverture de 9 um/h et de 850 daN pour une vitesse d’ouverture dix fois plus faible.
Cependant, étant donné que la propagation de la fissure n’est pas prise en compte, le calcul
surestime fortement I'effort appliqué a I'éprouvette pour une déformation donnée.

L‘application en post-traitement du modéle d’endommagement intergranulaire ne prévoit
aucun endommagement dans le cas de la vitesse d’ouverture de 9 um/h alors que, dans le
cas de la vitesse d’ouverture de 0.9 um/h, 'endommagement calculé atteint la valeur de 4%
trés rapidement (dés que l'ouverture atteint 20 um). La Figure 247 explique cet effet de
vitesse sur 'endommagement calculé. En effet, dans le cas de la vitesse d’ouverture élevée,
la vitesse de déformation en pointe de fissure est supérieure au seuil de 3.10% s™ alors que,
dans le cas de la vitesse d’ouverture faible, la vitesse de déformation en pointe de fissure
est inférieure a ce seuil. Ce résultat est cohérent avec l'aspect des faciés de rupture :
intergranulaire fragile dans le cas de la vitesse d’ouverture faible et mixte dans le cas de la
vitesse d’ouverture plus élevée (cf. Tableau 22, page 171). Cependant cette application du
modéle d’endommagement indique qu'il ne prévoit correctement que la rupture purement
intergranulaire. Dans le cas de la relaxation, cela n’importe pas, mais dans le cas des essais
de traction, ce point constitue une limite du modéle. Afin d’étendre le domaine d’application
du modele, il faudrait affiner la dépendance de I'endommagement calculé a la vitesse de
déformation. Le choix d’'une modélisation de la transition de mécanisme de rupture par un
simple seuil est trop simpliste.
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Dans le cas de I'acier 316L(N) a I'état hypertrempé, la courbe charge-déplacement de I'essai
de traction lente a 9 um/h calculé par éléments finis est cohérente avec la courbe
expérimentale (Figure 248). En effet, dans ce cas, la fissure se propage plus lentement que
dans le cas de l'acier écroui. Le fait de négliger la propagation de fissure dans le calcul
produit donc un effet moindre.

A l'état hypertrempe Ia vitesse de déformation, calculée a 60 pm de la pointe de la fissure,
est de l'ordre de 10 s™, alors qu’elle est de I'ordre de 107 s™ a I'état écroui (pour une méme
vitesse d’ouverture : 9 pm/h) Les calculs par éléments finis indiquent donc la limite du calcul
de la vitesse de déformation par la longueur de référence réalisés au paragraphe 111.2.4.3
(Tableau 23, page 171). La correspondance entre les vitesses de référence et les faciés de
rupture semblait alors décalée par I'écrouissage. En effet, le caractére intergranulaire du
faciés de rupture des éprouvettes CT testées a cette vitesse est plus marqué pour I'état
hypertrempé que pour I'état écroui. En utilisant les vitesses de déformation obtenues par
simulation numeérique, ce décalage dlsparalt Le faciés de rupture de I'éprouvette CT a I'état
hypertrempé sollicitée a 9 pm/h (soit 10% s ) est bien mtergranulalre fragile, comme celui de
I'éprouvette CT a I'état écroui sollicitée a 0.9 ym/h (soit 10™ s )

Comme le mode de rupture de I'éprouvette CT testée a 9 um/h est intergranulaire fragile, le
calcul d'endommagement devrait bien prévoir la rupture. C’est bien ce que I'on constate :
'endommagement calculé atteint 4% pour une ouverture de 100 ym, ce qui est cohérent
avec I'amorcage détecté par le suivi électrique de fissure. Dans le cas de l'acier testé en
traction lente a I'état hypertrempé, le modéle est donc en accord avec I'expérience.
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Figure 246 : Courbes charge-déplacement mesurées expérimentalement et simulées par
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éléments finis concernant des essais de traction lente sur éprouvettes CT pré-
fissurées en acier 316L(N) a I'état écroui, vitesse d’ouverture : 9 um/h et 0.9 um/h,
température d’essai : 600°C
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Figure 247 :

Figure 248 :
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V.3.2.3 Conclusions

L’application du modéle d’endommagement intergranulaire aux essais réalisés sur
éprouvettes CT pré-fissurées constitue une validation importante. En effet, le rapport 6/ceq
vaut environ 3 en pointe de fissure, alors qu’il vaut environ 1.3 dans les éprouvettes
entaillées qui ont servi a l'identification du modele. L’accord entre les prédictions du modéle
et les résultats expérimentaux n’était donc pas acquis a priori.

Le modele rend bien compte des faits expérimentaux suivants :

linitiation de la fissuration en relaxation sur éprouvette CT a I'état écroui fortement
chargées s’effectue en quelques heures

la propagation de fissure en relaxation sur cet état peut étre retardée en diminuant le
chargement initial

la propagation de fissure en relaxation sur I'état hypertrempé est a la limite de la
détection en microscopie optique

la vitesse d’ouverture critique correspondant au mode de rupture intergranulaire
fragile est de 9 ym/h dans le cas de I'état hypertrempé et de 0.9 ym/h dans le cas
de I'état écroui

L’application du modéle aux essais de traction lente sur éprouvette CT indique également
que le modéle devrait étre amélioré pour pouvoir rendre compte correctement de la rupture
en mode mixte (intergranulaire et transgranulaire).

V.3.3 Résumé du paragraphe V.3
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Application du modéle d’endommagement

Le modele d’endommagement identifié par approche locale au paragraphe
précédent a partir d’essais de fluage sur éprouvette entaillées rend bien compte des
résultats expérimentaux obetnus au cours de la these sur I'acier 316L(N) & 600°C :

Il estime correctement les allongements de fin de stade secondaire en fluage sur
éprouvettes lisses en acier a I'état écroui et a I'état hypertrempé

Il prédit bien le temps d'initiation de la fissuration en relaxation sur éprouvettes CT a
I'état écroui et I'évolution de ce temps avec la charge initiale

Il prédit correctement la tres faible propagation de fissure en relaxation sur
éprouvette CT a I'état hypertrempé

Il rend bien compte de la rupture purement intergranulaire lors des essais de traction
lente sur éprouvette CT mais ne prédit pas la rupture en mode mixte

L’intégration analytique du modele dans le cas ou le rapport o; /oeq €St constant
permet d’estimer rapidement le risque de fissuration en relaxation en fonction du
niveau de pré-déformation et du rapport o;/ceq
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V.4 Conclusions

La modélisation de la fissuration intergranulaire en relaxation développée dans cette partie
repose sur [lidentification dun nouveau modéle d’endommagement intergranulaire
concernant I'acier 316L(N) a 600°C. Comme I'étude expérimentale a révélé I'importance de
'écrouissage subi par les zones affectées lors du soudage sur la résistance a
I'endommagement intergranulaire de fagon générale et sur la résistance a la fissuration en
relaxation en particulier, le modéle d’endommagement a été construit pour pouvoir rendre
compte de cet effet. Il peut donc s’appliquer a I'acier 316L(N) a I'état hypertrempé comme a
I'état écroui et ce quel que soit le niveau de la pré-déformation.

Apres lidentification de lois de comportement, la réalisation de mesures d’endommagement
local sur des coupes polies d’éprouvettes entaillées testées en fluage et la simulation par
éléments finis de ces essais, le modéle a été identifié par approche locale. Il rend bien
compte des essais a partir desquels il a été identifié mais aussi des essais réalisés sur
éprouvettes lisses et les éprouvettes CT pré-fissurées. En particulier, il prédit correctement
la différence de sensibilité a la propagation de fissure en relaxation sur éprouvette CT entre
I'état hypertrempé et I'état écroui.

D’aprés ce modéle, I'écrouissage des zones affectées par le soudage peut diminuer d'un
ordre de grandeur la déformation correspondant a un niveau d’endommagement donné
(déformation critique). Le modéle rend également compte de I'augmentation de la cinétique
d’endommagement avec le rapport entre la plus grande contrainte principale et la contrainte
équivalente de Von Misés. En effet, pour un niveau de pré-déformation donné, la
déformation critique est divisée par 10 lorsque ce rapport augmente de 0.9. Cet effet nous
apparait donc également essentiel pour évaluer le risque de fissuration en relaxation.

La taille de grain, la répartition et la nature des phases intergranulaires, I'état de ségrégation
d'impuretés aux joints de grains n‘ont pas pu étre introduits dans la démarche de
modélisation par manque de données expérimentales. Ces paramétres sont certainement a
'origine des différences observées entre les trois aciers 316 étudiés. Néanmoins, a I'état
non vieilli, ces différences sont apparemment faibles en comparaison des effets génériques
de I'écrouissage et du taux de triaxialité des contraintes.
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Conclusions

La fissuration en relaxation au voisinage des soudures des aciers inoxydables austénitiques
ne peut intervenir que dans la mesure ou le soudage entraine une certaine fragilisation des
zones affectées.

Dans les années soixante, cette fragilisation a été attribuée a l'effet durcissant de la
précipitation induite par écrouissage de fins carbo-nitrures intragranulaires dans les aciers
inoxydables stabilisés.

Plus récemment, Chabaud-Reytier (1999), qui a étudié un acier stabilisé au titane, a
contredit cette premiére interprétation. L’importance de I'écrouissage et I'effet de retard a la
restauration causé par les interactions entre dislocations et solutés issus de la dissolution
lors du soudage des carbo-nitrures primaires ont alors été mis en évidence.

Dans les aciers inoxydables austénitiques non stabilisés, ces précipités primaires n’existent
pas car la limite de solubilité du carbone aux températures d’hypertrempe usuelles est
suffisamment élevée. Cependant, la présente étude, conduite sur trois aciers non stabilisés
de type 316, a confirmé I'existence :

e d'un retard a la restauration de I'écrouissage de deux aciers a forte teneur en
carbone et en azote (316 L(N) et 316H) par rapport a un acier a faible teneur (316L)

o de leffet durcissant de la précipitation induite par écrouissage de carbures
intragranulaires dans I'acier 316H

Pourtant, ces deux phénomeénes ne sont pas apparus comme essentiels a la fissuration en
relaxation. En effet, aprés avoir reproduit par laminage une microstructure similaire a celle
des zones affectées par le soudage :

e la propagation de fissure en relaxation sur éprouvettes CT pré-fissurées a été
observée a 600°C en quelques centaines d’heures sur les aciers 316L et 316L(N)
qui ne conduisent pas a la précipitation induite

e lacier 316L, qui présente la teneur en solutés la plus faible des trois aciers étudiés —
et donc la résistance a la déformation de fluage la plus faible — s’est révélé le plus
sensible a la fissuration en relaxation sur éprouvette CT

Les essais réalisés a 550°C et a 600°C sur les trois aciers étudiés, menés sur éprouvettes
lisses, entaillées et pré-fissurées en traction, fluage et relaxation, mettent en évidence les
effets génériques de I'écrouissage :

e durcissement par effet direct de 'augmentation de la densité de dislocations

e chute de la ductilité par augmentation de la cinétique d’endommagement
intergranulaire a vitesse de déformation donnée

o forte diminution de la résistance a la propagation de fissure en relaxation sur
éprouvette CT

e pas de modification de la transition de mécanisme de rupture avec la vitesse de
déformation

Ainsi, la fragilité des zones affectées par le soudage des aciers inoxydables austénitiques a
I'origine de la fissuration en relaxation résulterait-elle de I'effet direct de I'écrouissage sur
'endommagement intergranulaire. Les hétérogénéités de déformation a [lintérieur des
grains, et d'un grain a l'autre, seraient a I'origine de fortes contraintes résiduelles locales
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favorisant la germination des cavités intergranulaires et donc, la croissance des micro-
fissures intergranulaires.

L’'importance de la fragilisation par écrouissage permet d’expliquer :

e ['apparition de fissures en relaxation dans les aciers non stabilisés, non seulement
au voisinage des soudures, mais aussi sur des composants non soudés utilisés
directement aprés mise en forme a température ambiante

o laugmentation du risque de fissuration en relaxation avec [I'épaisseur des
composants. En effet, le nombre de passes augmente globalement avec I'épaisseur
et notre étude a montré que cela engendrait un cumul de I'écrouissage dans les
zones affectées

Rappelons cependant que I'écrouissage des zones affectées n’est pas le seul paramétre
affectant le risque de fissuration en relaxation. Le taux de triaxialité des contraintes
résiduelles est, lui aussi, déterminant car il augmente la cinétique de 'endommagement
intergranulaire. Ce qui explique I'importance de la géométrie de la soudure et de la présence
éventuelle de défauts de soudage.

Le réle des éléments en solution apparait secondaire par rapport a ceux de I'écrouissage et
du taux de triaxialité des contraintes résiduelles.

Contrairement a ce que I'on pensait initialement, la nuance de I'acier ne constitue donc pas
un bon critére de fissuration sur composant soudé. Une soudure arasée, d’épaisseur faible,
réalisée sur un matériau réputé particulierement sensible a la fissuration en relaxation, ne
fissurera pas, alors qu’'une soudure épaisse avec défaut en pied de cordon sur un matériau
réputé peu sensible, fissurera.

Le risque de fissuration en relaxation dépend également de la température. Cette fissuration
a été reproduite a 550°C et 600°C sur les trois aciers 316 étudiés. Les mécanismes
d’endommagement intergranulaire étant liés a la diffusion intergranulaire, il existe
certainement pour une durée d’utilisation donnée, une température seuil en dessous de
laquelle la fissuration en relaxation ne peut se développer. L’expérience industrielle suggére
que cette limite se situe a 450°C environ.

La modélisation développée au cours de la thése ne s’appuie que sur les résultats
concernant I'acier 316L(N) a 600°C. Cependant, elle rend compte de tendances observées
sur les trois aciers étudiés (316L, 316L(N) et 316H) et présente donc un caractere
générique.

Cette modélisation permet de calculer, lors de la relaxation, le niveau d’endommagement
intergranulaire local en fonction du niveau d’écrouissage et du taux de triaxialité des
contraintes. Ces deux paramétres peuvent étre évalués dés I'étape de la conception (par
simulation numérique du soudage) ou a posteriori (estimation du niveau d’écrouissage par
mesure de la dureté, estimation des contraintes résiduelles par diffraction des rayons X,
diffraction de neutrons ou par la méthode du trou incrémental).

Par conséquent, le risque de fissuration en relaxation au voisinage des soudures peut
désormais étre évalué quantitativement a 600°C.
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V1.2 Perspectives

VI.2.1 Perspectives d’application :

confrontation des prédictions du modéle proposé avec des essais réalisés sur I'acier
316L(N) a d'autres niveaux de pré-écrouissage ou sur des éprouvettes d’autres
géométries

confrontation des prédictions du modéle a des essais concernant des soudures réelles
(essais « Borland » par exemple) en utilisant la simulation numérique du soudage. Si
I'accord entre modélisation et résultats expérimentaux était satisfaisant, on pourrait alors
multiplier les simulations numériques pour identifier les géométries et les paramétres de
soudage critiques pour la fissuration en relaxation

essais « Borland » sur I'acier 316L afin de tester, sur de véritables soudures, la sensibilité
a la fissuration en relaxation de cet acier. En effet, les essais réalisés au cours de la thése
ont montré que la fragilisation par écrouissage concerne les trois aciers étudiés (316H,
316L(N) et 316L). Cependant, aucun cas de fissuration en relaxation concernant des
composants en acier 316L n’a encore été rapporté dans la littérature

application du modeéle a la propagation de fissure. En effet, dans le cas ou une fissure en
relaxation est découverte lors de linspection d’'une structure soudée, la question de la
vitesse de propagation et de I'arrét de la fissure se pose. Afin de prévoir I'évolution de la
fissure, des calculs de propagation pourraient étre menés en utilisant le modéle
d’endommagement proposé et une démarche similaire a celle employée par Poquillon et
al. (1997). On pourrait alors évaluer la criticit¢ du défaut en question. L’influence
déterminante de la complaisance globale de la structure sur la propagation de fissure
(évoquée au § lll.2.1 en ce qui concerne les éprouvettes CT) serait ainsi estimée
quantitativement.

VI.2.2 Perspectives d’amélioration :

mieux décrire I'effet de la vitesse de déformation, soit en modifiant le modele proposé, soit
en couplant ce modéle a un modéle de rupture ductile

prendre en compte la taille de grain et I'état de précipitation intergranulaire car ils affectent
le développement de 'endommagement intergranulaire

VI.2.3 Nouvelles directions de recherche :
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L’étude de la fissuration en relaxation a des températures plus faibles que celles explorées
au cours de la thése (550°C et 600°C) constitue une perspective importante sur le plan
industriel. Des essais longs de relaxation sur éprouvettes CT a 450°C et 500°C sont
d’ailleurs prévus au CEA afin d’établir la température seuil en dessous de laquelle le risque
de fissuration en relaxation devient négligeable.

L'effet de I'écrouissage sur 'endommagement intergranulaire a été décrit par un mécanisme
faisant intervenir les hétérogénéités de déformation a l'intérieur des grains et d’'un grain a
'autre. La modélisation de I'effet de I'écrouissage sur 'endommagement devrait donc étre
entreprise a cette échelle. Les moyens sont d’ailleurs disponibles :

e essais menés sous vide sur des éprouvettes plates de fluage munies de micro-
grilles de platine

e mesures des désorientations cristallines par EBSD

e calculs par éléments finis d’agrégats polycristallins tenant compte de ces
orientations

Cette voie de recherche nous parait importante dans la mesure ou I'effet de fragilisation
intergranulaire par écrouissage, déja observé dans les alliages base nickel (cf. Annexe A §
VIIl.2.2), est sans doute commun a de nombreux alliages de structure cubique a faces
centrées ou autres.
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Afin d'apporter au lecteur le maximum d'informations sur la métallurgie et la déformation des
aciers inoxydables austénitiques ainsi que sur la fissuration en relaxation, sans pour autant
alourdir la partie Bibliographie, nous avons choisi de placer en annexe un certain nombre
d'éléments complémentaires. Il s'agit tout d'abord de données expérimentales concernant
les cinétiques de précipitation et la restauration de I'écrouissage. Ensuite, nous évoquerons
la fissuration en relaxation dans d'autres alliages métalliques : les aciers faiblement alliés et
les alliages base nickel. Puis nous analyserons dans le détail les mécanismes de
déformation en fluage des aciers inoxydables non stabilisés. Enfin, nous décrirons I'effet
d'écrouissage sur I'endommagement intergranulaire des alliages base nickel.

VIIl.1 Données expérimentales complémentaires

VIli.1.1 Cinétique de précipitation

VIIl.1.1.1 Précipitation dans les aciers non stabilisés

La Figure 249, tirée de Weiss et Stickler (1972), montre I'effet de la teneur en carbone et de
I'écrouissage sur la précipitation dans des aciers 316. Plus récemment, Parvathavarthini et
Dayal (2002) ont étudié la cinétique de sensibilisation a la corrosion intergranulaire dans des
aciers 316 a teneur en azote controlée. Rappelons que ce type de corrosion est directement
lié a la teneur en chrome au voisinage des joints et donc a la précipitation intergranulaire.
Comme on peut le voir sur la Figure 250, les mesures confirment le réle important de la
teneur en carbone ainsi que celui de I'écrouissage.

VIII.1.1.2 Précipitation dans les aciers stabilisés

Grot et Spruiell ont publié en 1975 une étude de la cinétique de précipitation dans un acier
316 modifié par I'ajout de titane (Ti=0.29%) et un acier 321 (Ti=0.50%). La température
d’hypertrempe de 1200°C n’était pas suffisamment élevée pour remettre en solution tous les
carbo-nitrures primaires et les carbo-sulfures (TisC.S,), il N’y a donc pas d’étude de la
précipitation de ces phases. Les auteurs insistent sur le fait que ces précipités ne semblent
pas se redissoudre pour former les autres phases. Leur existence est donc étendue a tout le
domaine exploré. La précipitation de carbures M,3C; et des phases intermétalliques o (FeCr)
et y (FexCr,Mo;) est, en revanche, décrite de maniére quantitative sur la Figure 251.

Par rapport au 316 sans titane de Weiss et Stickler (1972), le 316 stabilisé, qui a la méme
teneur en carbone, présente une cinétique de précipitation de carbures M23Cg bien moins
rapide. Cela parait naturel, puisqu’'une partie du carbone est piégé par les carbures de
titane. Comme on peut le voir sur la Figure 252, I'effet est encore plus important pour l'acier
321 qui contient davantage de titane.

Ici encore, il a été constaté qu’un écrouissage a froid préalable au vieillissement accélére la
précipitation des carbures de chrome et favorise I'apparition de la phase o. Les auteurs
donnent la méme explication a ce phénoméne que Weiss et Stickler pour les températures
qui ne conduisent pas a une recristallisation rapide. Mais ils proposent un autre mécanisme
pour les températures plus élevées : la recristallisation, lorsqu’elle intervient pendant le
vieillissement, augmente le nombre de sites de germination en créant de nouveaux et
nombreux joints de grains. Les auteurs discutent également de la tendance des alliages a
former des composés intermétalliques en fonction du pourcentage de chrome équivalent
effectif (ie. aprés précipitation des carbures).
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VIIl.1.2 Restauration de I’écrouissage

VIII.1.2.1 Restauration des aciers non stabilisés

La Figure 253 tirée de Weiss et Stickler (1972) montre que méme aprés plusieurs milliers
d’heures a 650°C ou 815°C, la dureté d’aciers 316 a 0.02% de carbone écrouis n’est pas
totalement restaurée. S’appuyant sur des observations par microscopie électronique en
transmission, ils expliquent ce phénomeéne par la précipitation de fins carbures
intragranulaires qui stabilisent la microstructure de dislocations issue de I'écrouissage. lls
attribuent également aux carbures intragranulaires 'augmentation de la dureté observée
dans les aciers hypertrempés puis vieillis. On constate également sur la Figure 253 que les
aciers hypertrempés a 1260°C sont moins durs que ceux hypertrempés a 1090°C. Ceci est
certainement lié a un effet de taille de grains (100 um en moyenne pour 1090°C et 250 ym
pour 1260°C).

Spruiell et al. (1973) montrent des mesures similaires sur un acier 316 a 0.05% de carbone
écroui puis vieillia 710°C. On peut voir sur la Figure 254 que la dureté chute dés la premiére
heure, puis qu’elle reste relativement élevée méme aprés 1000 heures a 710°C. Le plus
surprenant est que les examens en microscopie électronique en transmission révélent que
'acier écroui de 40% débute sa recristallisation dés 1 heure a cette température. Les
auteurs expliquent ce résultat par l'effet de la précipitation qui intervient pendant le
vieillissement. Par ailleurs, les examens en MET montrent que I'état écroui de 20% n’a pas
commenceé a recristalliser avant 3250 heures a 710°C. En revanche, la recristallisation de
l'acier a l'état pré-vieilli puis écroui 20% débute dés 168 heures a 710°C. Le pré-
vieillissement cause la précipitation des carbures avant écrouissage, il n'y a donc plus
beaucoup de carbone disponible pour précipiter sur la structure de dislocations créée par
'écrouissage. D’aprés les auteurs, ce résultat indique que la précipitation en cours de
vieillissement aprés écrouissage retarde la cinétique de restauration et de recristallisation.
Cependant, on pourrait aussi imaginer que ce sont les atomes de carbone en solution qui
retardent la restauration et la recristallisation. Le pré-vieillissement causant la diminution de
cette teneur en solutés accélérerait la cinétique de recristallisation.

VIIl.1.2.2 Restauration des aciers stabilisés
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Vasudevan et al. (1996) qui ont étudié des aciers stabilisés au titane écrouis de 20%
pensent que ce sont les carbures secondaires qui contrdlent la cinétique de restauration. lls
évoquent notamment I'effet du rapport de stabilisation Ti/C. On voit sur la Figure 255 a) que
la quantité de carbures primaires augmente avec le rapport Ti/C pour des compositions
hyper-stoechiométriques. De méme, la quantité de carbone disponible pour la précipitation
secondaire diminue. Pour ces deux raisons, l'alliage le plus proche de la stoechiométrie
résiste mieux a la restauration et a la recristallisation. Ce résultat est illustré Figure 255 b).
De plus, contrairement aux autres nuances testées, cet acier présente une précipitation
intergranulaire de carbures de chrome. D’aprés les auteurs ces précipités sont a méme
d’épingler les joints de grains et ainsi de retarder la recristallisation. Vasudevan et
Palanichamy (2003) ont complété cette étude par des mesures de vitesse de propagation
d’'ondes ultra-sonores, qui permettent de distinguer les stades de restauration et de
recristallisation. lls peuvent ainsi associer la chute de dureté observée vers 973 K a la
restauration de I'écrouissage et celle observée vers 1123 K a la recristallisation.
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VIIl.2 Fissuration en relaxation d'autres alliages

VIII.2.1 Fissuration en relaxation des aciers faiblement alliés
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Contrairement au cas des aciers inoxydables austénitiques, la fragilité des anciens joints de
grains austénitiques constatée lors de la fissuration en relaxation des aciers faiblement
alliés, a depuis longtemps été associée a la ségrégation d'impuretés (McMahon et al. 1979).
Ces auteurs pensent notamment que des sulfures de chrome sont remis en solution lors du
soudage et qu'ils ne reprécipitent pas au refroidissement. A I'état de solutés, le soufre peut
alors ségréger au niveau des joints de grains. Des corrélations ont méme été établies entre
la composition chimique et la sensibilité de ces aciers a la fissuration en relaxation mesurée
par exemple lors d’essais de flexion sur éprouvettes entaillées ayant subi un traitement
thermique a haute température. McMahon et al. (1979) montrent que pour les aciers qu’ils
ont testés, I'ouverture de I'entaille mesurée pour une longueur de fissure donnée diminue
linéairement lorsque le paramétre suivant augmente :

02Cu+044S+10P+18As+19Sn+27Sb+1.0Cr (en % massiques)

Les auteurs fournissent deux explications a I'effet néfaste du chrome. Celui-ci augmente
d’'une part la résistance de I'acier a la déformation et limite donc le taux de relaxation des
contraintes ce qui favorise 'endommagement intergranulaire. D’autre part, 'augmentation de
la teneur en chrome déplace certainement I'équilibre entre sulfures de chrome et sulfures de
manganeése. Or les sulfures de chrome sont moins stables que les sulfures de manganése.
L’augmentation de la teneur en chrome permet donc sans doute de libérer davantage de
soufre lors d’un cycle thermique donné.

Deux articles plus récents de Bika et al. (1995) montrent comment on peut interpréter par un
modéle de diffusion intergranulaire du soufre assisté par la contrainte, les expériences de
fissuration en fluage ou en traction lente réalisées sur ce type de matériau. lls expliquent
notamment par ce modéle la formation de stries a I'échelle sub-micronique que I'on peut
observer sur les facettes intergranulaires.
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VIII.2.2 Fissuration en relaxation des alliages a base nickel

Nous n’avons pas réalisé d’étude bibliographique approfondie de la fissuration en relaxation
des alliages base nickel. Cependant, I'article de Nakao (1988) montre que de nombreuses
similitudes semblent exister entre la sensibilité du Waspaloy et celle des aciers inoxydables
austénitiques stabilisés. |l propose deux mécanismes différents pour expliquer la fissuration
qui peut se développer lors des traitements de détensionnement. Il ne développe que peu le
premier mécanisme qui implique la fusion d’'un eutectique qui peut se former a partir de
composés intergranulaires, tels que les carbures de titane, lorsque la température excede
1265°C. Il se concentre en revanche sur le deuxieme mécanisme qui concerne le
durcissement intragranulaire par précipitation de la phase y’ Ni;(Ti,Al). Comme dans le cas
des aciers stabilisés, il obtient, Figure 256, une corrélation entre la dureté et la « ductilité »
mesurée sur éprouvette entaillée. Comme dans le cas des aciers stabilisés, le domaine de
sensibilité maximale correspond a celui de la précipitation intragranulaire soit environ 800°C-
900°C. A dureté égale, il constate également I'effet néfaste de 'augmentation de la taille de
grains. |l parvient a reproduire la fissuration au voisinage de soudures sur des éprouvettes
réchauffées sous charge constante. La Figure 257 montre que, si la charge appliquée est
suffisamment faible et la vitesse de chauffage suffisamment élevée, le matériau peut
traverser la zone de sensibilité sans fissurer. En revanche, si la charge est trop élevée ou la
vitesse de chauffage trop lente, 'auteur constate la propagation intergranulaire de la fissure.

L’alliage Inconel 718 a justement été développé pour limiter les risques de fissuration en
relaxation (Eiselstein 1965). La précipitation de y’ et y”’(NizNb) est plus lente que dans le
waspaloy, par conséquent elle n’intervient pas lors des traitements de détensionnement, les
zones affectées ne durcissent donc pas, et la fissuration en relaxation est évitée.
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Figure 256 : Variation de la ductilité critique d’'un alliage Waspaloy, mesurée en traction sur
éprouvette entaillée, rayon d’entaille : 0.1 mm, en fonction de la dureté et de la
température de l'essai, d’apres Nakao (1988)
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Figure 257 :
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Nakao (1988)



Annexe A : Compléments de bibliographie

VIIl.3 Mécanismes de fluage des aciers inoxydables austénitiques non
stabilisés

VIIl. 3.1 Effet de solution solide

Un certain nombre d’observations expérimentales mettent en évidence le rble des solutés
dans le contrble de la déformation viscoplastique des aciers inoxydables austénitiques non
stabilisés.

Nous citerons premiérement le vieillissement dynamique de type Portevin-Le Chatelier. Cet
effet se traduit par des oscillations sur la courbe charge-déplacement lorsque la machine est
contrélée en déplacement, ou des incréments brutaux de déformation lorsque la machine est
contrélée en charge (Blanc 1986). Ce comportement est lié a I'existence de deux régimes
d’interaction entre dislocations et solutés. Lorsque la vitesse moyenne des dislocations est
supérieure a la vitesse de diffusion des solutés, on parle du régime de friction. Dans le cas
contraire, il s’agit du régime de trainage, les dislocations se déplacent en trainant les
solutés. Pour une méme force sur la dislocation, il existe donc deux vitesses de
déplacement suivant le régime. Dans un domaine ou les vitesses des dislocations sont
voisines de la vitesse de diffusion des solutés, le passage d’un régime a l'autre cause des
instabilités. Barnby (1965) observe cet effet sur un acier 316 lors d’essais de traction a 1.3
10™*s™ entre 300°C et 700°C. Cette gamme de température correspond approximativement a
celle proposée dans la Figure 258 par Blanc (1986). Dans ce domaine, la sensibilité de la
contrainte a la vitesse de déformation est perturbée par le vieillissement dynamique et I'on
observe souvent un adoucissement du matériau lorsque la vitesse de sollicitation augmente.
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Figure 258 : Domaine d’existence de I'effet Portevin-LeChatelier (PLC) pour un acier 316 testé en
traction sur une machine « dure », F signifie Friction, T signifie Trainage, d’apres
Blanc (1986)
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Une deuxiéme manifestation de I'effet de solution solide est I'existence d'un crochet de
traction a température ambiante lorsque le matériau a été vieilli de telle sorte que les solutés
ont pu diffuser et ségréger sur des dislocations introduites préalablement. La Figure 259
illustre ce phénoméne lors d'un essai de traction interrompu. Le crochet de traction peut
également s’observer a température ambiante sur un matériau préalablement testé en
fluage a 500°C ou 525°C. Barnby (1966) ainsi que Morris et Harries (1978) rapportent cette
expérience. Ces derniers indiquent également qu’un vieillissement a 625°C avant I'essai de
fluage a 525°C permet de précipiter suffisamment de carbone pour éliminer le crochet de
traction.
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Figure 259 :  Courbe charge-déplacement obtenue en traction sur un acier 316, A : essai a 300°C,
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B: essai a 20°C, C: essai a 300°C, D: essai a 20°C, E: essai a 20°C apres
vieillissement de 1 heure & 350°C, F : essai a 20°C apres décharge partielle, d’aprés
Barnby (1965)

Un autre effet de solution solide a été rapporté par Barnby (1966), Morris et Harries (1978),
Deleury (1980) et Asbury (1986). Il s’agit de l'allure des courbes de fluage obtenues a
500°C, 525°C, 550°C et pour des faibles contraintes a 600°C. En plus des trois stades
habituels, les auteurs ont constaté une anomalie dans la vitesse de déformation (Figure
260). Cette anomalie intervient a un temps donné dépendant de la température mais pas de
la contrainte. En se basant sur des observations de microscopie en transmission, ainsi que
sur des mesures d'énergie d’activation, Deleury (1980) a associé ce phénoméne a
l'interaction entre dislocations et éléments carburigénes. En début d’essai, ces éléments
ségregent sur les dislocations et freinent ainsi leur mouvement. La vitesse de diffusion du
chrome et du molybdéne contrble alors le fluage. Ensuite, la précipitation intervient et
déclenche la fin de 'anomalie de fluage. Asbury (1986) parvient aux mémes conclusions en
associant aux observations MET, le suivi de la teneur en solutés par analyse chimique et par
des mesures du parametre de maille. D’aprés lui ce sont le carbone et le molybdéne qui
contrélent le fluage dans ce régime. Comme pour le crochet de traction, un pré-
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vieillissement permettant la précipitation du carbone conduit a la suppression de cette
anomalie.

La derniére manifestation de I'effet de solution solide que nous évoquerons est la corrélation
entre la tenue au fluage et la teneur en solutés. D’une part, les nuances a bas carbone
résistent moins bien au fluage que celles a haut carbone, y compris dans les domaines ou la
précipitation intragranulaire n’intervient pas pendant I'essai (en dessous de 550°C et au-
dessus de 700°C). Sur la Figure 261 on peut observer cet effet pour des aciers 304 testés a
différentes températures. A 550°C, la Figure 262b indique la méme tendance. D'autre part,
cette figure indique également qu'un pré-vieillissement diminue la durée de vie alors qu'elle
améliore la ductilité, ce qui implique que le pré-vieillissement augmente la vitesse de fluage.
Barnby (1966) fait la méme observation sur un acier 316 testé a 600°C apres vieillissement.
Cependant, le carbone n’intervient pas seul dans le contréle de la vitesse de fluage. Le
molybdene est également fortement durcissant. Les nuances 316 résistent bien mieux au
fluage que les nuances 304. En revanche, Asbury (1986) ne constate pas d'effet
adoucissant de la chute de la teneur en molybdéne dissous liée a la précipitation de phases
de Laves. Il explique ce phénoméne en supposant que le durcissement lié au molybdéene est
dd en réalité a linteraction de paires Mo-N avec les dislocations, et qu’il est donc contrdlé
par I'élément en défaut, qui est dans ce cas 'azote. Il faut d’ailleurs noter I'effet important de
la teneur en azote sur la tenue au fluage. La nuance L(N) a justement été développée pour
compenser par I'ajout d’azote 'adoucissement lié a la baisse de la teneur en carbone. Or
'azote, lorsque sa teneur ne dépasse pas 0.15% ne conduit pas rapidement a la formation
de nitrures (Alden et Aronsson 1974). Il s’agit donc bien d’'un durcissement par solution
solide. Remarquons a titre d’exemple que Sasikala et al. (2000) ont observé une tenue au
fluage a 600°C d'un 316 L(N) (0.02%C et 0.08%N) bien meilleure que celle d’'un 316 H
(0.05%C et 0.03%N).

CREEP RATE, s’

1076 T ] T
107 _|  Figure 260 : Vitesse de fluage instantanée en
625°C ) , ;

fonction du temps lors d’essais de fluage sur un
acier 316 testé a 625°C sous 220 MPa, et a
525°C sous 470 MPa, d’apres
Morris et Harries (1978)

1078 -

525°C
/X
10°® X¢ L ! | | !

O 200 400_600 80O 1000 1200
TIME, h

289



Annexe A : Compléments de bibliographie

Figure 261 :

Vitesse de fluage
stationnaire  corrigée  par
I'énergie d’activation afin de
pouvoir  superposer les
résultats obtenus de 500°C a
816°C en fonction de la
contrainte appliquée, d’apres
Kestenbach (1988)
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VIII.3.2 Effet des précipités

La comparaison de la microstructure d’'un acier 316 a I'état hypertrempé avant et aprés
fluage met en évidence la précipitation en cours d’essai de carbures M,;Cgq intragranulaires.
La Figure 263 illustre ce phénoméne. Comme en témoigne le Tableau 4, page 43, la
répartition de ces précipités dépend de la température et de la durée de Iessai.
Naturellement, la précipitation est d’autant plus rapide que la température est élevée. A
550°C, il faut attendre quelques milliers d’heures pour pouvoir les observer, alors qu'a 625°C
quelques heures suffisent. Au dessus de 700°C les précipités croissent et coalescent
rapidement au cours de I'essai, leur role intrinséque dans le contréle de la vitesse de fluage
peut alors étre considéré comme négligeable. Le domaine de température abordé dans ce
paragraphe sera donc compris entre 550°C et 700°C. La plupart des études disponibles
dans la littérature concerne des aciers 316 H. Cependant Deleury (1980) a comparé la
microstructure de fluage d'un acier 316 L et d’'un acier 316 H. Elle montre ainsi que
'augmentation de la teneur en carbone rend la précipitation plus rapide et plus abondante.

Hopkin et Taylor (1967) ont comparé I'état de précipitation dans la zone utile et dans les
tétes d’éprouvettes fluées. lls obtiennent pour 600 heures de fluage a 600°C une distance
entre précipités de I'ordre de 0.2 um dans la zone utile alors que les tétes sont exemptes de
précipités. Cela correspond a l'effet de précipitation induite par écrouissage, décrit au
paragraphe 1.1.2.2. Morris et Harries (1978) ont mesuré la distance moyenne entre
précipités aprés 400 heures de fluage a 625°C pour six essais de fluage réalisés a
différentes contraintes. lls constatent que cette distance diminue proportionnellement a la
longueur moyenne des segments de dislocations (p'o's) lorsque la déformation de mise en
charge augmente avec la contrainte. lls suggérent donc que c’est la densité de dislocations
qui contrble la germination des carbures intragranulaires et que ces carbures stabilisent en
retour le réseau de dislocations introduit pendant la mise en charge. L’interaction entre
dislocations et précipités s’effectuerait donc a double sens. D’une part les dislocations
introduites par la mise en charge — ou par un pré-écrouissage — permettent la précipitation
induite de fins carbures intragranulaires. D’autre part, ces fins carbures constituent des
obstacles au mouvement des dislocations et retardent ainsi la restauration (voir § VIII.1.2.2)

Si on cherche a identifier la sensibilité a la contrainte du fluage secondaire dans les aciers a
625°C par exemple, pour des essais de quelques heures a quelques milliers d’heures
(contrainte de I'ordre de 300 MPa) on obtient une loi puissance avec un exposant supérieur
a 10. Certains auteurs ont voulu justifier ces exposants élevés en introduisant une contrainte
interne liée aux précipités. On peut alors obtenir des lois de fluage du type : ¢ = (o - Gi)4 avec
une contrainte interne de l'ordre de la contrainte d’'Orowan associée aux précipités (de
I'ordre de 200 MPa). Cela ne signifie pas pour autant que les précipités contrdlent le fluage.
En effet, si les précipités ne pouvaient étre franchis que pour une contrainte supérieure a
200 MPa, alors on n’observerait pas de fluage en-dessous de cette contrainte, ce qui n’est
pas le cas. De plus, la distance moyenne entre nceuds du réseau de dislocations est
d’environ un tiers de la distance moyenne entre précipités (Morris 1978), les obstacles
principaux au mouvement des dislocations seraient donc plutot les autres dislocations. Le
paragraphe suivant est consacré a I'étude de cette hypothese.
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Figure 263 :  Observation en microscopie électronique en transmission d’un acier 316 apres 9800

heures de fluage a 600°C sous 215 MPa, d’apres Mathew et al. (1997)

VIII.3.3 Effet de la densité de dislocations

202

Morris (1978) a mesuré la distribution des segments de dislocations aprés fluage a 625°C
sous différentes charges. On voit sur la Figure 264 que si la longueur moyenne de ces
segments varie peu avec la contrainte, la longueur maximale de ces segments diminue
fortement lorsque la contrainte augmente. Ces distributions Iui permettent d’estimer I'effet
d'un saut de contrainte sur la vitesse de déformation par application du modele de
Lagneborg (1972) :

.ol ubY’
& o j—o—— 0(7) d¢
}lb/O‘g g

avec 0(?) la distribution des longueurs segments de dislocations

Dans ce modele, les obstacles au mouvement des dislocations sont les autres dislocations,
et seuls les segments suffisamment longs peuvent se déplacer. Par ailleurs, la contrainte
appliquée sur la dislocation est la contrainte macroscopique ce qui est trés discutable.
L’'accord avec les résultats expérimentaux est cependant trés bon. Morris en conclut que
dans ce domaine de température et de contrainte, la vitesse de fluage est contrdlée par les
interactions dislocations-dislocations. D’apres lui I'effet des précipités est indirect : ils limitent
la restauration du réseau de dislocations et imposent la longueur maximale des segments de
dislocations, ce qui réduit la vitesse de fluage.
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VIil.4 Effet d’écrouissage dans les alliages a base nickel

Afin de mieux comprendre les mécanismes par I'intermédiaire desquels le pré-écrouissage
modifie le comportement et I'endommagement de fluage des aciers inoxydables
austénitiques, nous allons évoquer le cas de deux alliages a base nickel durcis par
précipitation : le Nimonic 80 et I’Astroloy.

Dans ces alliages, la vitesse de fluage est contrblée par les interactions entre les
dislocations et les fins précipités y’. L’écrouissage augmentant la densité de dislocations
mobiles, il augmente aussi la vitesse de fluage. La situation de ces alliages en ce qui
concerne l'effet de I'écrouissage sur le comportement en fluage est donc différente de celle
des aciers inoxydables austénitiques décrits dans la partie Bibliographie. Cependant, en ce
qui concerne I'effet de I'écrouissage sur la ductilité en fluage, certaines similitudes existent.

VIil.4.1 Nimonic 80

294

Le Nimonic 80 est un alliage base nickel possédant environ 20% de chrome ainsi que 4% de
titane et d’aluminium. Dyson et Henn (1973) ont mis en évidence de nombreuses cavités
intergranulaires dans cet alliage, lorsque celui-ci est déformé de 11% en traction a
température ambiante, puis réchauffé a 750°C pendant 2 heure sans contrainte externe.
Ces cavités, détectées en microscopie électronique a haute tension (1 MeV), mesurent entre
0.1 et 0.3 ym de diamétre. Aucune cavité n’est visible dans le matériau a I'état non écroui
puis réchauffé, ni a I'état écroui non réchauffé.

Dyson et Rodgers (1974) réalisent alors des essais de fluage sur Nimonic 80 a différents
taux de pré-écrouissage. lls montrent qu’a méme contrainte nominale, lorsque le taux de
pré-écrouissage augmente, la vitesse de fluage augmente elle aussi, alors que la ductilité et
le temps a rupture diminuent. Les auteurs ont observé au microscope optique des coupes
polies d’éprouvettes rompues et non rompues et ont mesure la taille et le nombre de cavités
intergranulaires. lls remarquent alors que le nombre de cavités croit avec le taux de pré-
écrouissage, en début de fluage comme aprés rupture. lls attribuent par conséquent I'effet
néfaste de I'écrouissage sur la ductilité a I'existence de ces cavités dés le début du fluage.
lIs rappellent que lorsque cet alliage n’est pas pré-déformé, l'apparition des cavités
s’effectue progressivement lors du fluage (Dyson et McLean 1972).

Dyson, Loveday et Rodgers (1976) ont également étudié I'effet du niveau et du mode de
pré-déformation sur I'apparition des cavités intergranulaires aprés réchauffage de 2 heures a
750°C. lls remarquent alors que le mode de pré-déformation (traction, torsion ou
compression) ne modifie pas la taille des cavités qui est toujours voisine de 0.3um. Ce mode
de pré-déformation ne modifie pas non plus la quantité de cavités, qui est toujours
proportionnelle a la déformation équivalente au sens de Von Misés. Les cavités semblent
apparaitre a l'intersection des bandes de glissement avec les joints de grains (Figure 265).
Le fait que leur nombre augmente avec le niveau de pré-déformation parait donc assez
naturel. Les auteurs ont aussi reporté la distribution des orientations des joints de grains
contenant des cavités par rapport aux directions de sollicitation. lls constatent alors que les
joints orientés parallélement & la plus grande contrainte principale sont endommagés
préférentiellement. En revanche, ils constatent que la croissance des cavités lors du fluage
s’effectue préférentiellement sur les joints perpendiculaires a la plus grande contrainte
principale. Les auteurs réalisent alors des essais de fluage en torsion aprés avoir déformé
I'éprouvette soit dans le sens du fluage soit dans le sens inverse. Comme on pouvait s’y
attendre la ductilité a rupture est plus faible lorsque le sens du fluage et celui de la pré-
déformation sont opposés. En effet, dans ce cas, les facettes préférentiellement
endommagées par I'écrouissage se situent perpendiculairement a la plus grande contrainte
principale lors du fluage.

L’apparition des cavités intergranulaires serait alors due a I'existence de contraintes internes
liées a I'écrouissage. En effet, comme les grains présentent des orientations cristallines
différentes, il existe une certaine hétérogénéité de déformation plastique d’'un grain a l'autre.
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Méme lorsque la contrainte macroscopique est relachée, une contrainte interne a I'échelle
du polycristal subsiste. Les auteurs appellent grains « mous » les grains plus fortement
déformés que leurs voisins et grains « durs » les grains moins déformés que leurs voisins.
Les joints des grains « mous » perpendiculaires a la plus grande contrainte principale seront
par conséquent en compression, alors que ceux paralléles a la plus grande contrainte
principale seront en traction. A [l'opposé, les grains «durs» auront des joints
perpendiculaires a la plus grande contrainte principale en traction et ceux paralléles a cette
direction en compression. En faisant 'hypothése que ce sont les joints des grains les plus
déformés qui s’endommagent préférentiellement, les auteurs parviennent a expliquer
'endommagement préférentiel des facettes paralléles a la plus grande contrainte principale.

Figure 265 : Cavités intergranulaires observées en microscopie électronique en transmission
(1MeV) dans un Nimonic 80 pré-déformé puis réchauffé pendant 2 heures a 750°C,
d’aprés Dyson, Loveday et Rodgers (1976). On devine la trace de bandes de
glissement horizontales dans le grain de gauche.

VIil.4.2 Astroloy

L’Astroloy est un autre alliage base nickel durci par y'. Il contient environ 4% de titane et 4%
d’aluminium ainsi gqu’environ 17% de cobalt, 15% de chrome et 5% de molybdene.
Saegusa et al. (1980) puis Kikuchi et al. (1981) ont pu mettre en évidence la présence de
cavités intergranulaires sur cet alliage, lorsque que celui-ci est déformé de 10% en traction a
température ambiante, puis réchauffé a 810°C sous vide pendant 2 heures sans contrainte
externe. Ces auteurs observent les cavités en réalisant des répliques sur la surface des
éprouvettes aprés un léger polissage électrolytique. lls peuvent ainsi observer a la fois les
cavités, les carbures intergranulaires (du type My3Cs), et les bandes de glissement (Figure
266). En faisant varier les traitements thermiques avant la pré-déformation, les auteurs ont
pu modifier la densité des carbures intergranulaires. lls montrent alors que la distance
moyenne entre cavités est proportionnelle a la distance moyenne entre carbures. Par
ailleurs, ils montrent que les cavités sont quasiment toujours liées a la présence de bandes
de glissement, et qu’elles se situent préférentiellement au bout des carbures. De plus, ils
remarquent que les cavités se répartissent principalement sur les joints paralléles a la
direction de pré-déformation, comme dans le Nimonic 80.
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Ces auteurs proposent cependant une autre interprétation que celle fournie par Dyson et ses
collegues. Pour eux, ce ne sont pas les contraintes résiduelles a I'échelle du polycristal qui
sont déterminantes mais les contraintes résiduelles liées aux incompatibilités de déformation
entre les carbures et la matrice. lls reprennent les calculs d’Eshelby pour une inclusion
elliptique en deux dimensions et montrent que la région proche du bout des inclusions est en
traction si leur grand axe est paralléle a la direction de traction. A I'opposé, cette région est
en compression si le grand axe est perpendiculaire a cette direction. lls expliquent ainsi le
fait que les joints de grains paralléles a la direction de traction s’endommagent
préférentiellement.

Figure 266 : Réplique réalisée sur un Astroloy, pré-déformé de 10% a température ambiante,

puis réchauffé pendant deux heures a 810°C, les cavités intergranulaires se
remarquent a leur panache blanc, d’aprés Kikuchi et al. (1981)

VIIl.4.3 Conclusions
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Dans le Nimonic 80, et I'Astroloy, des cavités intergranulaires se développent lorsque
I'écrouissage a froid est suivi d’'un simple réchauffage. L’'écrouissage engendre des
contraintes résiduelles locales élevées, sinon on n'observerait pas de cavités stables apres
le réchauffage. Les auteurs cités précédemment proposent deux mécanismes pour le
développement de ces contraintes résiduelles locales. Le premier repose sur I'hétérogenéité
de déformation liée au caractére polycristallin des matériaux. Le deuxiéme repose sur
I’hétérogénéité de déformation liée a la présence de particules intergranulaires. Ces deux
mécanismes ne sont pas exclusifs, et on peut imaginer que le champ de contrainte
résiduelle posséde deux longueurs caractéristiques : la taille de grains et la distance entre
particules intergranulaires.

Dans les aciers inoxydables austénitiques, des cavités intergranulaires engendrées par un
simple écrouissage puis réchauffage n’ont jamais été mises en évidence. Cependant, les
mécanismes proposés pour les alliages a base nickel pourraient s’appliquer également a
ces aciers. Ces deux types d'alliage possédent notamment une faible énergie de faute
d’empilement et présentent donc un glissement planaire susceptible de créer de fortes
concentrations de contraintes au niveau des joints de grains.
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IX Annexe B: Méthode de mesure de la densité de
dislocations

Cette annexe a pour objectif de décrire et de discuter la méthode de mesure de la densité de
dislocations.

La procédure de mesure est la suivante :

Photographie au grandissement x42500 des microstructures de dislocations par
microscopie électronique en transmission en mode axe de zone. Indexation du cliché
de diffraction.

Tirage sur papier (agrandissement x3)

Comptage du nombre d’intersections (Ni) entre les dislocations et Ns (ici 3) segments
de longueur L (ici 15 cm) sur quatre photographies par état métallurgique étudié

Calcul de la densité de dislocation par la formule de Ham (1961) :
R =2 Ni/[NsxLxe]

Correction liée a I'extinction des dislocations (x2 pour les clichés en axe de zone [111]
et x3/2 pour les clichés en axe de zone [200])

L’épaisseur des lames n’est pas mesurée mais estimée a 300 nm. Cela introduit un facteur
d’incertitude d’environ 2 sur la densité de dislocations mesurée. Cependant, d’autres
facteurs d’incertitude nous semblent encore plus importants :

seuls quelques grains sont analysés pour chaque état métallurgique, or la densité de
dislocations varie fortement d'un grain a l'autre du fait de l'orientation cristalline vis-a-
vis de la direction de sollicitation

certaines microstructures de dislocations sont trés denses, les enchevétrements ne
permettent plus de dissocier les dislocations les unes des autres, la mesure sous-
estime donc la densité de dislocations

lorsque des cellules de dislocations apparaissent, la méthode employée fournit une
valeur moyenne de la densité de dislocations alors que les données pertinentes
seraient plutét la densité de dislocations dans les parois ou dans les cellules ou encore
la taille des cellules

En conclusion, il doit étre souligné que les mesures de densités de dislocations présentées
dans la partie Matériaux sont trés approximatives. A I'état non vieilli, les aciers étudiés ne
présentent pas de précipités intragranulaires, la dureté est alors un indicateur plus précis du
niveau d’écrouissage que la mesure de la densité de dislocations telle qu’on 'a réalisée.
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Annexe C: Formation d’un filament métallique par
oxydoréduction

Dans la partie Matériaux nous avons évoqué le caractére particulier de I'oxydation des
fissures en relaxation observées sur l'acier 316H. Cette annexe est consacrée a l'étude
détaillée de cette oxydation.

Le composant en question a travaillé a 500°C pendant 50000 heures environ. La fissure que
nous allons étudier débouche a la surface extérieure de ce composant. Le milieu
environnant est donc de l'air. Dans ces conditions, ce type d'acier doit son caractére
inoxydable a la formation, sous une couche externe de Fe,O;, d’'une couche interne de
Cr,0O3; (Lacombe et al. 1990). Cette couche constitue une barriere pour les éléments
diffusants et croit par conséquent en suivant une loi parabolique. Pour des températures
inférieures a 600°C, la cinétique de croissance est trés lente. En extrapolant les données de
Lacombe et al., on prévoit une épaisseur d’oxyde de I'ordre de 1.5 uym pour 10000 heures a
600°C. Par ailleurs, on a pu remarquer qu’aprés quelques heures a 600°C la surface des
aciers inoxydables prend un aspect irisé a cause des interférences lumineuses, ce qui
indique que I'épaisseur de I'oxyde est alors de I'ordre du dixieme de micrométre.

Cependant, la déformation plastique accompagnant la fissuration est susceptible de modifier
les cinétiques d'oxydation. D’une part, la déformation endommage la couche d’oxyde
protectrice et d’autre part les bandes de glissement servent de court-circuit de diffusion.
Weiss (1992), qui a étudié la fissuration en fatigue d'un acier 316 L(N) a 600°C, montre qu'il
se forme alors deux épaisses couches d'oxyde : une couche de Fe,O3 qui croit de maniere
externe (diffusion d'ions Fe®* vers I'extérieur), et une couche de (Fe,Cr);04 qui croit en
interne (diffusion d'ions 0% vers l'intérieur). Weiss a mesuré sur ces éprouvettes une
épaisseur pouvant atteindre 25 ym pour seulement 50 heures a 600°C.

A l'endroit ou la fissure que nous étudions débouche a la surface du composant, nous avons
pu constater une situation similaire a celle décrite par Weiss (1992). La seule différence
résidant dans le fait que l'oxydation s'est développée davantage dans notre cas, a tel point
que les oxydes obstruent complétement la fissure.

La Figure 267 est une photographie de cette zone réalisée par microscopie a balayage en
électrons retrodiffusés. Sur cette figure, nous avons indiqué par une fleche la ligne selon
laquelle nous avons réalisé l'analyse chimique locale par microsonde électronique de
Castaing. Les résultats de cette analyse sont présentés sur la Figure 268. Nous avons
également réalisé a l'aide de la microsonde les cartographies présentées sur la Figure 269.
Ces analyses montrent que le centre de la fissure est occupé par une couche d'oxyde riche
en fer alors que les bords de la fissure sont constitués d'oxydes appauvris en fer. La
composition moyenne de ces deux couches d'oxydes présentées dans le Tableau 29
confirme que I'oxyde riche en fer croit en externe car il est constitué presque exclusivement
de fer et d'oxygéne, alors que l'oxyde présent sur les bords croit en interne et rassemble
donc tous les éléments d'alliage (Fe, Cr, Ni, Mo, Mn, Si).
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Figure 267 : Débouchure de la fissure en relaxation oxydée observée sur coupe polie de I'acier
316H a I'état de réception, la surface extérieure est en haut de cette image obtenue
par microscopie électronique a balayage en électrons retrodiffusés, la fleche indique
la ligne selon laquelle ont été réalisées les analyses chimiques de la Figure 268
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Figure 268 : Analyse chimique locale réalisée a la microsonde électronique en sélection de
longueur d’onde des rayons X, suivant la ligne désignée par une fléche sur la Figure
267

(0] Fe Cr Ni Mo Mn Si
Oxyde central 51 47 1.2 0.6 0.0 0.2 0.0
Oxydes latéraux 48 23 17 9.5 1.3 1.0 0.5
Tableau 29 : Composition moyenne en pourcentage atomique des deux couches d'oxydes

observées au niveau de la débouchure de la fissure dans Il'acier 316H a I'état de
réception (voir Figure 267), résultats obtenus a la microsonde électronique en
sélection de longueur d’onde des rayons X
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Figure 269 :
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Cartographies réalisées a la microsonde électronique en sélection de longueur
d’'onde des rayons X et par microscopie électronique a balayage en électrons
retrodiffusés, sur coupe polie de I'acier 316H a I'état de réception, au niveau de la
débouchure de la fissure (voir Figure 267 et Figure 268), dans les cartographies de
spectrométrie la teneur en élément correspondant est d'autant plus élevée que la

teinte est claire
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A 0.3 mm de profondeur, on a réalisé a I'aide de la microsonde les cartographies présentées
sur la Figure 270. Dans la partie inférieure de cette zone, la situation est similaire a celle
observée a I'embouchure de la fissure : Une épaisse couche d'oxyde de fer entourée par
deux fines couches d'oxyde appauvri en fer obstrue la fissure. Mais dans la partie supérieure
de la zone, on observe a la place de I'oxyde de fer des flots métalliques de fer non oxydé.
Dans cette partie, on observe également une couche d'oxyde appauvri en fer plus épaisse
que dans la partie inférieure de la zone.

Les cartographies de la Figure 271 correspondent a la photographie de la Figure 272 que
nous avons réalisée a 0.6 mm de profondeur. La fleche indique la ligne selon laquelle ont
été tracés les analyses chimiques de la Figure 273. Sur ces figures, on constate que le
centre de la fissure est occupé principalement par du fer non oxydé et que les couches
latérales d'oxydes pauvres en fer sont particulierement épaisses. Ces figures montrent
également que les couches d'oxydes pauvres en fer semblent plus riches en chrome dans la
partie centrale, et plus riches en nickel du c6té de la matrice. La composition moyenne de
ces oxydes est donnée dans le Tableau 30. Elle est similaire a celle déterminée a
I'embouchure de la fissure (Tableau 29, page 299), la ou l'on n'observait pas de fer
métallique au centre de la fissure. Dans ce tableau figure également la composition
moyenne de ce filament métallique. Il s'agit bien de fer quasiment pur.

Casarini et al.(1993) ont réalisé I'expertise de certains cas de fissuration intergranulaire dans
des aciers inoxydables austénitiques et des alliages a base nickel pré-déformés ou soudés
puis réchauffés au-dessus de 560°C. Ces fissures intergranulaires oxydées présentant un
filament métallique qui apparait en blanc lorsqu’il est observé par microscopie optique, les
auteurs les ont nommeées « white phase fracture ». Les observations qu’ils rapportent sont
tout a fait conformes aux nétres : existence dans certaines zones de deux couches d'oxydes
de natures différentes (riche en fer vers I'extérieur et riche en chrome du cété du métal) et
existence dans d’autres zones d’un filament métallique riche en fer a la place de 'oxyde de
fer.

Casarini et al.(1993) suggerent que la faible longueur des fissures et la fermeture de celles-
ci par 'oxydation entraine une modification de I'équilibre oxydo-réducteur du fer. En nous
inspirant de cette remarque et des reflexions de M.W. Spindler (2001), nous expliquons
I'apparition de zones métalliques non oxydée au cceur de la fissure de la fagon suivante: les
oxydes latéraux, plus riches en chrome, sont d'aprés les données thermodynamiques (Bever
1986) plus stables que l'oxyde de fer central. Quand 'oxygéne vient & manquer car la fissure
est obstruée, I'oxyde central est réduit au profit des oxydes latéraux qui continuent de croitre
de maniere interne. Cela explique que le filament métallique soit constitué presque
exclusivement de fer, et que les couches d'oxydes latérales soient davantage développées
la ou I'on constate la présence du filament métallique.

Le schéma de la Figure 274 synthétise ce mécanisme qui est tout a fait cohérent avec les
observations que nous avons réalisées. Soulignons le fait que ce mécanisme repose sur
I'hypothése implicite qu'au bout d’'un certain temps, la vitesse de propagation de fissure
intergranulaire devient négligeable devant celle de la croissance des oxydes.

D’aprés Casarini et al.(1993) la diffusion intergranulaire de I'oxygéne en avant de la fissure
serait responsable de la fragilité intergranulaire a l'origine de la rupture. Comme nous
'avons dit au paragraphe 11.2.1.1, nous ne partageons pas ce point de vue. D’aprés nous, la
fissuration en relaxation des alliages de structure cubique a faces centrées écrouis ou
soudés n’apparait pas systématiquement sous forme de fissures débouchantes car elle
résulte du méme mécanisme que I'endommagement de fluage qui se développe dans le
volume des composants.
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Figure 270 :
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Cartographies a la microsonde électronique en sélection de longueur d’onde des
rayons X et par microscopie électronique a balayage en électrons retrodiffusés, sur
coupe polie de I'acier 316H a I'état de réception, a 0.3 mm de profondeur en suivant
la fissure oxydée, dans les cartographies de spectrométrie la teneur en élément
correspondant est d'autant plus élevée que la teinte est claire
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Cartographies réalisées a la microsonde électronique en sélection de longueur
d’'onde des rayons X et par microscopie électronique a balayage en électrons
retrodiffusés, sur coupe polie de l'acier 316H a l'état de réception, a 0.6 mm de
profondeur en suivant la fissure oxydée, dans les cartographies de spectrométrie la
teneur en élément correspondant est d'autant plus élevée que la teinte est claire

Figure 271 :
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Image obtenue par microscopie électronique a balayage en électrons retrodiffusés,

sur coupe polie de l'acier 316H a I'état de réception, a 0.6 mm de profondeur en

Figure 272 :
suivant la fissure oxydée
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Figure 273 :

Tableau 30 :
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Analyse chimique locale réalisée & la microsonde électronique en sélection de

longueur d’onde des rayons X, suivant la ligne désignée par une fléche sur la Figure

272

(o) Fe Cr Ni Mo Mn Si
Filament central 4.5 88 2 5.5 0.0 0.1 0.0
Oxydes latéraux 42 29 17 9 1.2 15 0.6

Composition moyenne en pourcentage atomique des deux couches observées a 0.6

mm de profondeur en suivant la fissure dans Il'acier 316H a I'état de réception (voir
Figure 272), résultats obtenus a la microsonde électronique en sélection de longueur
d’'onde des rayons X,
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Oxyde de fer
ﬁ (exterme)

Oxyde de fer,
|:| chrome et
nickel {interne)

Fer (oxyde de
- fer réduit)

Figure 274 :

Schéma représentant le mécanisme de formation du filament de fer au centre des
fissures en relaxation, 1: l'oxydation de la surface et des lévres de la fissure
s'effectue en deux couches, 2: I'oxyde de fer comble progressivement le centre de la
fissure, 3: la fissure est completement obstruée, I'oxyde de fer est réduit par 'oxyde
de fer, chrome et nickel plus stable thermodynamiquement
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Xl Annexe D : Plans des éprouvettes

X1.1 Eprouvettes lisses de traction et de fluage

zoigg V¢

Figure 275 :  Plan des éprouvettes lisses utilisées pour les essais de traction et de fluage

Xl.2 Eprouvettes lisses de relaxation
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Figure 276 : Plan des éprouvettes lisses utilisées pour les essais de relaxation
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X1.3 Eprouvettes de fluage entaillées
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Figure 277 :

Figure 278 :

Plan des éprouvettes entaillées FLE 4-6 utilisées pour les essais de fluage
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Plan des éprouvettes entaillées FLE 1-6 utilisées pour les essais de fluage
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X1.4 Eprouvettes CT pré-fissurées
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Figure 279 : Plan des éprouvettes CT pré-fissurées utilisées pour les essais de traction lente et
de relaxation

X1.5 Eprouvettes plates entaillées
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Figure 280 : Plan des éprouvettes plates entaillées utilisées pour les essais de fluage sous vide
avec microgrilles
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Xl Annexe E : Tableaux récapitulatifs des résultats
d’essais mécaniques

XIl.1 Essais sur éprouvettes lisses

Xll.1.1 Essais de traction

: Striction
Numéro Numéro Sens et lieu Vitesse AIIong_. Allong. I3p0.2 Rm 3
dessai |d’éprouvette Etat ) ‘de en s-1 reparti | totalen | % en en | PLC rupture
préléevement en % % MPa | MPa en %

2023 161 Hy |traversquart) y yn 50 355 | 493 118 | 406 | oui 53
epaisseur

2024 162 HT |traversquart) g yn 4| 334 | 480 122 | 394 | oui 55
epaisseur

2025 163 pt |traversquart) s 4651 570 | 584 | 105 | 357 | non | 59
epaisseur

2268 HT |traversquart) 4o 41 499 19.1 130 | 366 | oui | oM

169 épaisseur rompu

2269 pr |traversquart) 4 4, | 180+ 1 273+ | aay | 395 | oui | 62
épaisseur 19.1 19.1

2043 181 HT | Taversmi- | 5404 | 337 | 547 130 | 382 | oui -
epaisseur

2046 192 HT | 'ongaquart | 5404 | 387 | 527 114 | 400 | oui -
epaisseur

2030 241 ecroui |raversauart| 5 16 4 | 55 | 275 | 418 | 466 | oui | 62
epaisseur

2045 244 écroui |raversauart| 4 4o 51 47 | 223 | 378 | 444 | non ;
epaisseur

1885 262 écroui | TAVErSMi- | 564 | 114 | 225 358 | 460 | oui 65
epaisseur

2031 271 écroui | longauart | g 45 41 54 29.7 436 | 480 | oui 40
epaisseur

Tableau 31 : Résultats des essais de traction a 600°C sur éprouvettes lisses en acier 316L(N)

(code SRMA 464), HT signifie hypertrempé

Numéro Numéro Vitesse de | Allong. | Allong. Roo. | Rm en Striction a
X . Etat déformation | reparti | total en | | P%2% PLC |rupture en
d’essai | d’éprouvette K] o o en MPa| MPa o
ens en % %o %o
2677 013 écroui 5.10-4 9.3 241 373 442 oui 56
2678 012 écroui 5.10-4 7.0 20.0 346 416 oui 55
Tableau 32 : Résultats des essais de traction & 600°C sur éprouvettes lisses en acier 316L (code

SRMA 064) prélevées en sens travers a mi-épaisseur des coupons
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Numéro Numéro \{itesse (_1e AIIong_. Allong. Rpozs | Rm en Striction a
d’essai | d’éprouvette Etat deformatlon repzirtl tot?I en| . MPal MPa PLC rupttlre en
ens en % %o %o
2311 21 hypertrempé 1.10-3 36.5 46.8 134 393 oui 58
2313 22 hypertrempé 1.10-4 37.0 53.5 134 386 oui 56
2315 23 hypertrempé 3.10-5 26.1 47.0 128 369 non 54
2318 o5 hypertrempé 1.10-4 18.2 18.2 126 348 oui | non rompu
2319 hypertrempé 1.10-4 16.2 32.8 316 382 oui 53
2310 51 écroui 1.10-4 4.7 23.2 398 432 oui 40
2312 52 écroui 1.10-3 7.7 22.0 388 448 oui 54
2314 53 écroui 3.10-5 4.5 21.2 361 438 | non 46
Tableau 33 : Résultats des essais de traction a 600°C sur éprouvettes lisses en acier 316H (code

SRMA 941) prélevées en sens long au quart épaisseur des coupons

Xll.1.2 Essais de fluage

32 | 22«7 | 52| £| 22
75/e3| 3583 | 25| 3| &5
Numéro Numéro Contrainte Ter;ps Vitesse | $ al33 | 3|83 _ o3 o A‘g 3
; Y |d’éprou-| Etat | nominale minimale (R 3 S| 22 (83 5| 82 |35 (82 |8¥5
d’essai vette (MPa) rupture (s-1) ~93| 8%~ 33| ® |—0o 3 » |~ 23
(h) 83|s5| 23(25| 22| g| B2
®8| 8| %8/ 28| 38| g| &8
1.7
1437 168 HT 210 9184 | 3.0.10-9 | 4.8 | 3200 5.4 | 6400 8.8 14 non
rompu
(10.3)
1449 170 HT 240 479 5.3.10-8 | 6.8 80 2.6 380 8.3 21 non
rompu
1415 166 HT 230 2993 | 7.9.10-9( 6.2 | 400 1.9 | 1500 5.1 35 17.2
1438 167 HT 240 1455 |1 2.6.10-8 | 7.0 150 | 2.4 | 600 6.7 46 31.2
1411 164 HT 250 380 6.9.10-8 | 7.5 30 1.5 | 210 6.0 60 19.1
1413 165 HT 270 13 5.0.10-6 | 9.0 0.8 2.3 7 13.2 52 38.7
1393 246 |écroui 270 14471 11.7.10-10( 0.2 | 3000 | 0.53 [ 7000 | 0.77 26 10.2
1392 245 |écroui 290 3760 [9.7.10-10( 0.2 | 500 | 0.40 | 1500 | 0.75 24 6.0
1377 243 |écroui 310 847 |5.1.10-9 - 100 | 0.31 | 300 | 0.67 13 7.0
1376 242 |écroui 350 125 3.1.10-8 | 0.3 5 0.12 | 20 0.31 39 12.3
1478 248 |écroui 390 16.6 | 4.7.10-7 - 0.5 | 0.09 3 0.56 47 13.6
(0.36)
1418 247 |écroui 250 9311 (2.0.10-11| 0.2 | 3000 | 0.32 - - - non
rompu

Tableau 34 : Résultats des essais de fluage & 600°C sur éprouvettes lisses en acier 316L(N)
(code SRMA 464) prélevées en sens travers au quart épaisseur des coupons, HT
signifie hypertrempé
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32| 3| z2/ed| 52| | 22
wo |83 ol a3 2o = Y
Numéro | Numéro Contrainte Ter;\ps Vitesse |_oa |33 . 83[28 | __ad |22 | _©3
UMero | :éprou-| Etat | nominale minimale | €2 § |22 (23 5| $2 |28 § 29 (R g
d’essai rupture ~o3|d®~=3|2° |-o3 |82 |23
vette (MPa) (h) (s-1) 53|z 33| 35|7 @ T3
8878 58/ 38| 38| 8| 58
1624 011 écroui 250 1272 | 3.2.10-9 0.3 150 | 0.45 | 250 0.57 27 8.6
1608 014 | écroui 270 494 1.0.10-8 0.3 50 | 0.37 | 100 0.55 23 8.7
1618 015 | écroui 290 142 4.0.10-8 0.3 8 [017 | 20 0.34 26 10.5

Tableau 35 : Résultats des essais de fluage a 600°C sur éprouvettes lisses en acier 316L (code
SRMA 064) prélevées en sens travers a mi-épaisseur des coupons

32| & = > @ 2 |lg 2| o 22
@0 |83 35|33 |e © g e
Numéro|Numéro Contrainte Ter;ps vitesse | _o@ |32| 83| ST [S =3 o 2 A(g a
s . |d’éprou| Etat | nominale minimale |38 |22 |83 8| 2 |§28 (38|25
essai | MPa rupture s-1) o382~ 35| 5 o [=83|=2|~c23
8|78 58|38 |2 5| & 53
1472 26 HT 240 476 2.1.10-8 6.7 75 1.2 250 2.5 16 6.7
1477 27 HT 250 204 | 4.2.10-8 8.4 40 1.8 150 35 18
1497 30 HT 260 101 1.0.10-7 | 105 | 20 2.0 80 4.2 24 54
1503 71 HT 280 82 2.2.10-7 | 119 15 2.2 50 5.0 21 10
1542 72 HT 220 1749 | 7.2.10-9 6.5 |300 1.6 500 2.1 34 18.9
1544 | 73 | HT 200 6189 |2.3.10-9 | 46 |725| 15 - _ | g [(G)non
rompu
1473 56 écroui 310 193 6.7.10-9 0.2 50 0.2 150 0.4 6 0.9
1475 57 écroui 290 460 2.3.10-9 0.2 50 0.2 250 0.3 4 1.4
1493 54 écroui 340 86 1.2.10-8 0.2 20 0.8 60 0.9 7 0.7
1499 55 écroui 380 21 1.9.10-7 0.3 2 0.2 4 0.4 22 6.8
(0.35)
1500 58 écroui 250 11757 |11.4.10-11| 0.2 (2500| 0.3 - - - non
rompu
1543 59 écroui 270 4532 14.4.10-10( 0.2 500 0.3 1700 0.5 28 7.4

Tableau 36 : Résultats des essais de fluage a 600°C sur éprouvettes lisses en acier 316H (code
SRMA 941) prélevées en sens long au quart épaisseur des coupons, HT signifie
hypertrempé
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Annexe E : Tableaux récapitulatifs des résultats d’essais mécaniques

Xl1l.1.3 Essais de relaxation

= —_ 2] —_
35 ©| 3808528 |5_89 8589
Numéro | Numéro Vitesse de (déformation| 23 =2 |_X &S| 353 283222 |Zggd
dessai |4'éProu-| Etat |déformation| plastique n-?g & > e Sy g_ S5 g g o 3 g L g& g g
vette ens visée en % ©3®°3 S>3 gg'a:a‘ ggg.a gg'g'a‘
S g' 3 S g ® g 3 §' ;7 ® §‘ n-? ® §‘
15 213 HT 1.10-04 0.6 110 84 79 124 91
16 214 HT 1.10-05 0.6 118 98 88 134 104
17 215 HT 1.10-06 0.6 114 93 82 129 100
19 216 HT 1.10-05 6 216 145 130 157 142
14 371 |écroui| 1.10-04 0.6 285 208 182 279 198
18 372 |écroui| 1.10-06 0.6 296 219 194 294 205
21 373 |écroui| 1.10-05 0 257 198 180 252 224

Tableau 37 : Résultats des essais de relaxation a 600°C sur éprouvettes lisses en acier 316L(N)
(code SRMA 464) prélevées en sens travers a mi-épaisseur des coupons, HT

signifie hypertrempé
Numéro d'essai 14 15 16 17 18 19
Go 352 135 150 143 373 271
G 182 7 0 14 222 145
A 0.0304 0.0298 0.0155 0.0084 0.0151 0.0235
B 0.291 0.190 0.230 0.297 0.380 0.353

Tableau 38 : Coefficients de la fonction o (t) identifiés a partir des courbes de relaxation a 600°C
sur éprouvettes lisses en acier 316L(N) (code SRMA 464) prélevées en sens travers
a mi-épaisseur des coupons (cf. § 111.1.3.3)
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Annexe E : Tableaux récapitulatifs des résultats d’essais mécaniques

Xll.2 Essais de fluage sur éprouvettes entaillées

Numéro

Contrainte

Temps a

Temps

Allongement

Allongement

Allongement

d’éprou-| Etat Type ’:g‘;ﬁ;? nominale | rupture |d'arréten ‘::i::i:::: ?SJ{‘J?S‘;: dl?a?réiiené
vette en MPa |en heures| heures mm mm mm

464-302| écroui | FLE1-6 | EMP 4 450 111.5 - 0.035 0.052 -
464-283| écroui | FLE 1-6 | 1502 410 - 601.8 - - 0.028
464-301| écroui | FLE1-6 [ EMP 3 410 503.5 - 0.025 0.040 -
464-281| écroui | FLE 1-6 | 1416 370 2991 - 0.020 0.062 -
464-284| écroui | FLE 1-6 | 1605 370 2182 - 0.028 0.127 -
464-303| écroui | FLE 1-6 | EMP 5 370 1367 - 0.024 0.076 -
464-304| écroui | FLE1-6 [ EMP 8 350 5074.45 - 0.018 0.07 -
464-282]| écroui | FLE1-6 | 1417 320 - 5853 0.019 - 0.020
464-314| écroui | FLE 4-6 [EMP 11 390 125 - 0.039 0.147 -
464-288| écroui | FLE4-6 | 1568 370 - 481 0.025 - 0.057
464-287| écroui | FLE 4-6 | 1432 350 1247 - 0.024 0.077 -
464-312| écroui | FLE 4-6 | EMP 6 350 831 - 0.015 0.111 -
464-289| écroui | FLE 4-6 | 1606 340 3139 - 0.026 0.196 -
464-286| écroui | FLE4-6 | 1420 320 6305 - 0.024 0.161 -
464-313| écroui | FLE4-6 | EMP 7 320 - 3834.5 0.023 0.039 -
464-209| HT FLE 1-6 | 1545 360 - 596 0.254 - 0.206
464-208| HT FLE 1-6 | 1501 340 1188.2 - 0.209 0.253 -
464-206| HT FLE 1-6 | 1439 320 - 3094 0.155 - 0.270
464-207| HT FLE 1-6 | 1444 290 - 8850 0.113 - 0.147
464-205| HT FLE 4-6 | 1607 330 209.2 - 0.326 0.529 -
464-204| HT FLE 4-6 | 1523 300 722 - 0.306 0.540 -
464-202| HT FLE 4-6 | 1504 285 - 1318.5 0.259 - 0.576
464-203| HT FLE 4-6 | 1505 270 3076.1 - - 0.708 -

Tableau 39 : Résultats des essais de fluage a 600°C sur éprouvettes axisymétriques entaillées en
acier 316L(N) (code SRMA 464) prélevées en sens travers a mi-épaisseur des
coupons, HT signifie hypertrempé
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Annexe E : Tableaux récapitulatifs des résultats d’essais mécaniques

Etat Type gl’zmi?. Diamétre avant essai (la case grisg(laag?::}s:g;%séels’:zgilIe rompue)
vette H M B H M B
écroui| FLE 1-6 | 281 6.006 6.019 6.005 5.90 £ 0.05 5.995 + 0.002 | 5.984 + 0.002
écroui| FLE 1-6 | 282 6.008 6.017 6.008 5.997 + 0.002 | 6.007 £ 0.002 | 6.000 = 0.002
écroui| FLE 1-6 | 283 6.007 6.019 6.007 5.981 £ 0.001 | 5.994 £+ 0.002 | 5.985 + 0.003
écroui| FLE 1-6 | 284 6.009 6.017 6.006 5.90+ 0.1 5.998 + 0.006 | 5.989 + 0.004
écroui| FLE4-6 | 313 6.014 5.987 £ 0.003
écroui| FLE 4-6 | 286 6.005 6.005 5.74+0.05 5.979 £ 0.002
écroui| FLE 4-6 | 287 6.003 6.005 5.80 + 0.05 5.972 £ 0.002
écroui| FLE 4-6 | 288 6.006 6.006 5.950 £ 0.005 5.970 £ 0.005
écroui| FLE 4-6 | 289 6.005 6.006 5.74 £ 0.05 5.970 £ 0.01
HT | FLE1-6 | 206 6.021 6.027 6.023 5.65+0.01 5.74 £ 0.02 5.73+0.01
HT | FLE1-6 | 207 6.019 6.028 6.023 5.82+0.02 5.88 £ 0.02 5.84 £ 0.02
HT | FLE1-6 | 208 6.025 6.027 6.022 5.60 + 0.05 5.76 £ 0.02 5.75+0.02
HT | FLE1-6 | 209 6.022 6.027 6.023 5.66 + 0.02 5.74 £ 0.02 5.75+0.02
HT | FLE4-6 | 202 6.016 6.016 5.35+0.02 5.58 £ 0.02
HT | FLE4-6 | 203 6.012 6.014 5.09 + 0.05 5.56 + 0.02
HT | FLE4-6 | 204 6.012 6.013 5.39 £ 0.06 5.69 + 0.02
HT | FLE4-6 | 205 6.012 6.013 5.30+0.1 5.52 £ 0.02
Tableau 40 : Mesures au banc laser des diametres des entailles des éprouvettes axisymétriques

entaillées en acier 316L(N) (code SRMA 464) prélevées en sens travers a mi-
épaisseur des coupons, HT signifie hypertrempé, I'entaille haute (H) est celle qui est
située entre les collerettes (cf. plan page 307)
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Annexe E : Tableaux récapitulatifs des résultats d’essais mécaniques

Numé . 5 Allongement|Allongement|Allongement
umero Numéro Contrainte | Temps a | Temps de mise en | de fluage a | de fluage a
d’éprou-| Etat Type X . | nominale rupture |d'arrét en 9 A 9
d’essai charge en | rupture en I'arrét en
vette en MPa ([en heures| heures

mm mm mm
941-16 HT FLE 4-6 | 1510 340 67.5 - 0.910 - 0.221
941-17 HT FLE 4-6 | 1511 300 145 - 0.393 - 0.159
941-18 HT FLE 4-6 | 1513 260 578 - 0.239 - 0.168
941-11 HT FLE 1-6 | 1512 390 45.7 - 0.471 - 0.154
941-12 HT FLE 1-6 | 1524 340 148 - - - 0.093
941-13 HT FLE 1-6 | 1538 300 243 - 0.297 - 0.043
941-14 HT FLE 1-6 | 1570 260 - 1485 0.079 0.042 -
941-46 | écroui | FLE 4-6 | 1522 350 121 - 0.018 - 0.020
941-47 | écroui | FLE 4-6 | 1539 310 - 1248 0.016 0.030 -
941-48 | écroui | FLE 4-6 | 1603 310 412 - 0.019 - -
941-41 | écroui | FLE 1-6 | 1540 420 108.3 - 0.03 - 0.066
941-42 | écroui | FLE 1-6 | 1541 370 86.4 - 0.02 - 0.032
941-43 | écroui | FLE 1-6 | 1569 340 - 214.4 0.018 0.018 -
941-44 | écroui | FLE 1-6 | 1576 310 4111 - 0.015 - 0.015

Tableau 41 : Résultats des essais de fluage a 600°C sur éprouvettes axisymétriques entaillées en

acier 316H (code SRMA 941) prélevées en sens long a mi-épaisseur des coupons,
HT signifie hypertrempé

Etat Type ggg}iﬁ Diamétre avant essai (la case grisel?tleatr:r:)er:ges:z:&séels’:z:?aiIIe rompue)
vette H M B H M B
HT | FLE 1-6 | 941-11| 5.995 6.007 6.003 5.45 + 0.05 5.65+0.01 5.63 + 0.01
HT | FLE 1-6 | 941-12| 5.999 6.006 6.004 5.70 £ 0.05 5.785+0.005 | 5.78 £ 0.005
HT | FLE 1-6 | 941-13 | 5.997 6.006 6.006 5.77 £ 0.03 57+01 5.68 + 0.05
HT | FLE 1-6 | 941-14 | 5.999 6.006 6.003 5.89 +0.007 | 5.91+0.004 | 5.91+0.003
HT | FLE 4-6 | 941-16| 6.010 6.009 5.05+0.10 5.460 + 0.020
HT | FLE 4-6 | 941-17 | 6.011 6.010 5.35+0.10 5.670 £ 0.005
HT | FLE 4-6 | 941-18 | 6.009 6.010 5.40 £ 0.10 5.765 £ 0.01
écroui| FLE 1-6 | 941-41  5.998 6.005 6.003 6.0+ 0.1 5.997 £ 0.002 | 6.000 + 0.003
écroui| FLE 1-6 | 941-42 | 5.998 6.006 6.002 5.95 + 0.1 6.001 + 0.001 | 5.998 + 0.001
écroui| FLE 1-6 | 941-43 [ 5.998 6.006 6.002 5.992 £ 0.003 | 6.000 + 0.003 | 5.994 + 0.003
écroui| FLE 1-6 | 941-44 | 6.002 6.004 6.006 5.993 £ 0.003 59+01 5.999 + 0.003
écroui| FLE 4-6 | 941-46 | 6.011 6.012 575+ 01 6.005 + 0.005
écroui| FLE 4-6 | 941-47 | 6.011 6.011 5.976 + 0.005 5.995 + 0.005
écroui| FLE 4-6 | 941-48 | 6.001 6.010 5.993 + 0.003 5.9+0.1
Tableau 42 : Mesures au banc laser des diametres des entailles des éprouvettes axisymétriques

entaillées en acier 316H (code SRMA 941) prélevées en sens long a mi-épaisseur
des coupons, HT signifie hypertrempé, l'entaille haute (H) est celle qui est située
entre les collerettes (cf. plan page 307)

315



Annexe E : Tableaux récapitulatifs des résultats d’essais mécaniques

Xll.3 Essais sur éprouvettes CT préfissurées

Xl1.3.1 Essais de traction lente

() 0 M
S lag o| g| 52| 2| 2| € |zc|3e] 8 x| &
2| g3 bl e| d5|8| 3| 8|83 |csF| ¥ |=33|5¢
D 18|88 % |8%|85(|522|89 |5E =8 |a5 (3|8 |S55|az
ES T | Zs s Z5 ([Z2 (223 | Z=xx (20 [ T= | =c | =0 = |S39| 835
3 | 3E BT |TE3|73 2| ¢|32|3°| 5 [332|3%
ERE | 8| 85| | 2| 2|28 |38 | ¢ gl g
5| @ ® = 3 5
écroui| 18 | 550 [0.499| 113 | 1305 | 809 489 | 2646 | 138 | 8.17 | 1989 [ MTD 66 HG
écroui| 9 | 550 [0.494| 35 | 1026 | 402 523 | 945 | 306 8.3 | 1419 | MD 61 G
HT | 18 | 550 |0.487| 88 982 | 5404 | 774 | 7279 | 378 | 4.91 | 1262 | MD 62 HG
écroui

\gre]”él; 18 | 600 (0.495| 95 |[1027 | 529 524 | 1476 | 44 8.1 [ 1880 | MD 63 G

700°C
ecroui| 9 | 600 [0.499| 98.9 | 843 | 429 575 | 800 49 (683 | 776 |MPD| 53 G
ecroui| 9 | 600 [0.497 694 | 306 221 | 820 49 11.8 | 1221 (MPD | 43

écroui| 0.9 | 600 [0.497| 85 | 516 | 244 201 | 503 | 313 | 9.5 | 1449 | IF 37 G
HT [180| 600 |0.485| 68 | 962 | 4212 | 937 (4222 | 24 | 216 | 866 | MD 60 HG
HT | 18 | 600 |0.496|104.4| 710 | 2609 | 657 | 2871 | 150 | 3.2 IF - HG
HT | 9 | 600 |0.506| 6.2 | 676 | 2094 | 627 | 2771 | 168 | 2.7 | 305 IF 41

écroui| 18 | 650 (0.497| 101 | 744 | 462 306 | 1507 | 42 | 9.44 | 3000 | IF | 35-50 G
écroui| 1.8 | 650 (0.494| 106 | 619 | 293 467 | 701 | 210 | 6.33 | 1157 | IF | 32-42 G
HT [ 18 | 650 [0.497| 91 647 | 2732 | 504 | 5907 | 169 | 55 | 2524 | IF | 35-50 G

Légende pour les faciés de rupture : M = Mixte, | = Intergranulaire, D = Ductile, F = fragile, T = Tres, P = Peu

Tableau 43 : Résultats des essais de traction lente sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier
316L(N) (code SRMA 464) prélevées en sens TL a mi-épaisseur des coupons, HT
signifie hypertrempé
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Annexe E : Tableaux récapitulatifs des résultats d’essais mécaniques

o o n
Slag Q 5 3 o Q 2 2| = T o e x| &
2 |03 8| 8| @z 8 3 | oS |sF| & 3% | %0
o | 53 =38 | =% |08 | =5 | =3 o | 23 | S @ o |23 | P<
m| ¢ |23 2 |56 |83 (532|589 |52 |52 |58 |25 2 (3535|282
) o & = = 3|33E(8® |35 |20 |%6 | a3 o (208|853
= |5 |=z8| % |22 |22 |FEs |23 |2 |3 |=8 | 2 |§26|33
S = = = = Iy = . ©
EARE =| 3| 55| 5| 8| 8|38 |28 |2 | "¢ |2
) o o = o @
écroui| 18 | 550 [0.506| 101 | 1279 | 682 757 | 1696 | 49 6.6 | 1475 ([MTD| 75 G
écroui| 1.8 | 550 [0.498| 92 |[1023| 415 549 | 821 | 239 8 1690 | MD 65 G
écroui| 18 | 600 [0.501| 84.6 | 887 | 371 96 | 1323 | 36 15.7 | 2545 | IF 63 G
écroui| 1.8 | 600 [0.503| 72 | 476 | 243 259 | 502 | 145 | 9.8 | 1606 | IF 35 G
écroui
‘;‘ﬁ'g‘ 1.8 | 600 |0.496| 95 | 649 | 319 | 306 | 722 | 200 | 9 | 1831 |[MPD| 40 G
700°C
Légende pour les faciés de rupture : M = Mixte, | = Intergranulaire, D = Ductile, F = fragile, T = Trés, P = Peu

Tableau 44 : Résultats des essais de traction lente sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier
316L (code SRMA 064) prélevées en sens TL a mi-épaisseur des coupons

(o] (2] m
S|lax Q 5| 82| @ 2 g|~r|30| & =| &
m|[¢|88| 2 |29 |22 |225|26 |8 |2 |[SE |25 | o 328|320
= o @ (=4 o @ o 3 33= ) 35 Zo o 5 oS ® VLo | 2
Sg|3E| F %L e (3|23 |75 |50 |58 | 2 |Fag it
e = = = a0 = - =3 . ©
AT 5| 3| §5| 3| 2| 428|223 | B | °¢g|%
o o o = ] ®
écroui| 1.8 | 550 [0.492 551 521 920 | 317 | 239 9.1 531 [MPD| 67 HG
écroui| 18 | 600 [0.499( 93.4 | 417 642 |845.7 (3765 18 9.7 (1180 [MPD| 58 G
écroui| 1.8 | 600 [0.494( 90.3 |211.2] 398.3 | 474 [199.1| 110 | 12.7 | 1202 | IF 35 G
HT |180| 600 |[0.498( 127 | 872 | 6918 | 905 | 5374 19 3.5 (1065 | MD 59 G
HT | 18 | 600 [0.499| 80.8 | 602 | 3942 | 711 | 2228 | 116 3.7 (1546 | IF 44 G
Légende pour les faciés de rupture : M = Mixte, | = Intergranulaire, D = Ductile, F = fragile, T = Tres, P = Peu

Tableau 45 : Résultats des essais de traction lente sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier
316H (code SRMA 941) prélevées en sens LT a mi-épaisseur des coupons
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Xl11.3.2 Essais de relaxation

=3 | £, g | g | ¢ : | &8
5 Numéro ] o< =a =3 o 2
Ntlmerc? d’éprou- Etat 22 2 %: % %“3 5% g k3 o %
d’essai = <] P Z5 Z a =2 =2
vette ¥ 33 - = =5 pig o 3=
o3 2° 5 2 E % 38
S| 3 s | 2 g | =8
69 233 écroui 600 G 0.500 780 635 318 24 2
70 235 écroui 600 G 0.495 780 698 411 3 0.05
84 353 écroui 600 G 0.497 780 260 353 668 7.8
82 351 écroui 600 HG 0.494 780 351 214 619 24
85 354 écroui 600 HG 0.493 580 307 136 608 1.5
écroui
101 358 vieilli 2h 600 HG 0.503 780 475 231 652 1.75
a 700°C
74 152 HT 600 HG 0.499 460 285 248 1004 0
81 346 HT 600 HG 0.501 580 334 578 1006 0
72 237 écroui 550 HG 0.505 1201 1156 447 29 0.2
79 343 HT 550 HG 0.550 385 296 283 1004 0
80 345 HT 550 HG 0.505 650 390 853 961 0

Tableau 46 : Résultats des essais de relaxation sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier
316L(N) (code SRMA 464) prélevées en sens TL a mi-épaisseur des coupons

o o o o .
=3 | £, g | _§| 3 s | BS
. Numéro ] 0 < -~a —= ° ©
lemerc_) d’éprou- | Etat 2% 2 % S %“E 5% =] g % (,.‘;-',
d’essai =3 o = Z5 Z o ~ - = c
vette = 3 3 == ~5 — N 3=
o5 o° 5 D = @ ER-
|3 s s & | f | 3F
104 5 écroui 600 HG 0.5 780 186 291 206 9.8
écroui
106 6 vieilli 2h 600 HG 0.498 780 515 201 205 2.8
a 700°C
108 8 écroui 550 HG 0.498 780 603 274 206 4.3

Tableau 47 : Résultats des essais de relaxation sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier 316L
(code SRMA 064) prélevées en sens TL a mi-épaisseur des coupons

o o o o .
23 | fo s | 5| % s | 88

. Numéro ] 0 < -~a -~ = ° © c
':'E"“e".’ d’éprou- Etat 4 g;‘ ] 2; né g'“i 5% c =2 o %
essai 9 o = Z5 Z=x o - = c
vette =2 3 3 == =5 = o 3=
o c o (] & 3 = 7] 3 a
° s 0 ® 3 5 | T°
86 32 écroui 600 HG 0.494 780 251 200 571 7.25
92 35 écroui 600 HG 0.49 580 220 114 577 6.53
97 36 écroui 600 HG 0.496 380 268 116 598 2.97

98 37 écroui 600 HG 0.491 280 155 68 597 1
93 3 HT 600 HG 0.503 580 405 803 652 0.5

Tableau 48 : Résultats des essais de relaxation sur éprouvettes CT pré-fissurées en acier 316H
(code SRMA 941) prélevées en sens TL a mi-épaisseur des coupons
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Annexe F : Attaques chimiques

XIlIl Annexe F : Attaques chimiques

Deux attaques chimiques ont été utilisées au cours de la thése :

1. Pour révéler les joints de grains et la ferrite : attaque potientiostatique a I'acide oxalique
10% (solvant eau), sous 1200 mV, durée comprise entre 30 secondes et quelques minutes
suivant la taille de I'échantillon.

2. Pour révéler la zone fondue des soudures : attaque au réactif Marble : 80g de sulfate de
cuivre dans 0.4 L d’acide chlorhydrique fumant (37%) et 0.4 L d’eau distillée
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