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Introduction

Les composants des circuits de refroidissement des centrales REP (Réacteur à Eau Pressuri-
sée) du parc EDF sont soumis à des sollicitations thermiquesfluctuantes conduisant dans certains
cas à des fissures de fatigue pouvant se propager et entraînant la rupture. Ce fut le cas de l’inci-
dent survenu sur le circuit de refroidissement du réacteur àl’arrêt (RRA) de la centrale de Civaux
en 1998. Cet incident a alors mis en lumière le risque d’endommagement en fatigue de zones de
tuyauteries dans lesquelles se produit un mélange turbulent de fluides de températures très diffé-
rentes. D’autres cas de fissurations non traversantes ont par la suite été relevés sur des composants
comparables. Les expertises conduites sur ces composants en acier inoxydable austénitique 304L
concluent à un dommage de fatigue thermique à grand nombre decycles.

La fatigue thermique à grand nombre de cycles est un phénomène relativement nouveau dans
le domaine du nucléaire. Les règles de dimensionnement en fatigue actuellement disponibles dans
les codes de dimensionnement des composants de centrales REP sont basées sur un critère for-
mulé en contrainte. Elles permettent de prévoir un endommagement de fatigue oligocyclique dû
aux variations de sollicitations thermiques et mécaniquesassociées aux variations de régime de
fonctionnement des matériels. L’ensemble des particularités observées dans les zones de mélange
conduit à la conclusion que ces règles de dimensionnement nesont pas parfaitement adaptées à
ce nouveau phénomène. L’une des recherches actuelles est deproposer un critère de fatigue mul-
tiaxial plus adapté au dimensionnement en fatigue des zonesde mélange.

Les essais de fatigue réalisés sur l’acier inoxydable austénitique 304L utilisé dans les zones
de mélange montrent que ce matériau conserve un comportement cyclique plastique même au
voisinage de sa limite d’endurance (107 cycles), ainsi qu’un effet de mémoire du pré-écrouissage
modifiant le comportement cyclique et la résistance à la fatigue. Par ailleurs, les procédés d’élabo-
ration d’un composant industriel engendrent un état de surface très différent de celui d’une éprou-
vette de fatigue normalisée, caractérisé par : une couche écrouie en surface, un état de contraintes
résiduelles et une rugosité. L’objectif de ce travail est deproposer une méthodologie permettant
d’aider au choix d’un critère de fatigue plus adapté aux composants soumis à des chargements
thermiques cycliques et qui prenne en compte les différentes caractéristiques de l’état de surface
du matériau. Cette étude s’appuiera essentiellement sur des résultats d’essais en fatigue thermique
sur structure réalisés à EDF par F.Curtit : les essais INTHERPOL. Cette installation permet de
soumettre des éléments de tuyauterie à des chargements thermiques cycliques de fréquence et
d’amplitude contrôlées. Ces éléments de tuyauterie comportent différents états de surface indus-
triels ainsi que des soudures.

Ce mémoire s’articule autour de 6 chapitres :

Le premier chapitre présente le contexte de l’étude ainsi que l’état général des travaux actuels.
Il a comme objectif principal de présenter plus en détail la démarche de ce travail.

Le deuxième chapitre est une étude bibliographique sur le matériau étudié : l’acier inoxydable
austénitique 304L (ou 316L). Il présente l’état de l’art surle comportement mécanique et l’évo-
lution microstructurale du 304L sous chargement cyclique uniaxial et multiaxial. L’influence de
certains paramètres comme l’état de surface du matériau ou les effets d’environnement sont aussi
discutés.
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Le troisième chapitre présente les résultats expérimentaux de ce travail. La première partie
est dédiée à la présentation des essais de fatigue thermiqueINTHERPOL et à la caractérisation
expérimentale du matériau à cœur et en surface. Cette caractérisation s’appuie sur des observations
microstructurales, des mesures de microdureté ainsi que des mesures de rugosité. La deuxième
partie présente les essais en fatigue mécanique oligocyclique effectués dans le but d’identifier une
loi de comportement du matériau permettant la modélisationdes essais INTHERPOL.

Le quatrième chapitre décrit l’identification du modèle de comportement multiaxial cyclique
en température ainsi que la modélisation des essais INTHERPOL. Cette modélisation aura la par-
ticularité de prendre en compte deux des trois caractéristiques de l’état de surface du matériau : la
couche écrouie en surface et les contraintes résiduelles.

Le cinquième chapitre est une étude sur l’influence de l’étatde surface à une échelle plus
fine permettant ainsi une meilleure compréhension des micromécanismes et l’introduction de la
rugosité de surface ignorée à l’échelle de la structure. Dans ce chapitre, l’identification d’une loi
de comportement à l’échelle du monocristal ainsi qu’une modélisation du chargement cyclique sur
des agrégats polycristallins avec différents états de surface permet de rendre compte de l’influence
de la couche écrouie et de la rugosité sur la durée de vie du matériau.

Enfin, le sixième chapitre commence par une étude bibliographique des critères de fatigue
multiaxiaux. En s’appuyant sur les résultats des calculs d’agrégats du chapitre 5, nous essayons
alors de déterminer un type de critère capable de rendre compte des effets de l’état de surface sur
l’endurance du matériau.

Figure 1: Principe de la démarche adoptée
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1. CONTEXTE INDUSTRIEL ET OBJECTIFS

1.1 Rappels sur la fatigue

1.1.1 Généralités

Comportement Un matériau se fissure puis se rompt sous l’effet d’efforts mécaniques et/ou
thermiques cycliques qui ne produiraient aucun dommage si ces efforts étaient appliqués une seule
fois. Ce phénomène d’endommagement est appelé fatigue et peut entraîner la rupture du matériau
(Bathias et Bailon, 1997).
Lorsqu’un matériau est soumis à un chargement cyclique en contraintes, trois évolutions de com-
portement sont possibles et sont présentées sur la figure 1.1. Lorsque l’on observe un accroisse-
ment de la déformation dans une direction à chaque cycle et qu’il n’y a pas de stabilisation, on
parle de déformation progressive (ou rochet). Lorsqu’il y aune stabilisation du comportement,
deux cas sont alors possibles. Dans le premier cas, une déformation plastique subsiste au cours
du cycle et l’on parle d’accommodation. Dans le deuxième cas, le cycle stabilisé est totalement
élastique à l’échelle macroscopique et l’on parle alors d’adaptation. Dans ce dernier cas, on peut
malgré tout observer une plasticité locale dans certains grains qui n’apparaît pas dans le compor-
tement macroscopique du matériau. Cette plasticité localeest à l’origine de l’endommagement
observé dans le cas de l’adaptation.

Figure 1.1: Réactions du matériau soumis à un chargement cyclique

Le comportement en fatigue d’un matériau est souvent représenté par une courbe S-N, ou
courbe de Wöhler, donnant le nombre de cycles à rupture (en échelle logarithmique) en fonc-
tion de l’amplitude de sollicitation maximale appliquée. Cette courbe est en général construite à
partir d’essais sur éprouvettes normalisées soumises à deschargements périodiques simples (par
exemple de la traction-compression). Elle est dépendante de la température, du milieu et de la
sollicitation moyenne.

La figure 1.2 représente une courbe de Wöhler et distingue deux principaux domaines de fa-
tigue selon le niveau de sollicitation :

– La zone de fatigue oligocyclique pour les forts niveaux de sollicitation : les contraintes im-
posées sont élevées et accompagnées d’une déformation plastique macroscopique à chaque
cycle. La durée de vie est faible et la rupture se produit habituellement après quelques di-
zaines à quelques dizaines de milliers de cycles. L’éprouvette atteint généralement un état
d’accommodation plastique ou de déformation progressive.

– La zone d’endurance pour des niveaux de déformation plus faibles. Les contraintes sont
moins élevées et la durée de vie varie entre 105 et 107 cycles dans la zone d’endurance dite
limitée. Dans cette zone, l’éprouvette tend en général versun régime global d’adaptation
élastique. Le matériau peut cependant subir une déformation plastique durant les premiers
cycles. On note quelques cas particuliers comme les aciers inoxydables austénitiques qui
montrent de la plasticité cyclique même pour un très grand nombre de cycles à de faibles
niveaux de sollicitation. Lorsque le niveau de sollicitation est encore plus faible, la rupture
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1.1. Rappels sur la fatigue

ne se produit pas avant environ 107 cycles. On appelle alorsσD la limite de fatigue pour
laquelle la contrainte appliquée conduit à une non rupture de l’éprouvette.

Figure 1.2: Courbe de Wöhler et zones de fatigue

Les chargements observés dans les zones de mélange sont généralement d’amplitude limitée
et peuvent être assimilés à de la déformation imposée. La déformation progressive est donc peu
probable. Par ailleurs l’acier 304L présente de la plasticité cyclique macroscopique même pour de
très faibles amplitudes de chargement correspondant à des durées de vie supérieures à 106 cycles
(dans le domaine de l’endurance). La configuration qui nous interesse en premier lieu est donc
l’accommodation.

Endommagement L’endommagement en fatigue peut être décomposé en une période d’amor-
çage et une période de propagation des fissures. Les durées relatives de ces périodes dépendent du
type de fatigue (oligocyclique ou à grand nombre de cycles) :dans le domaine des faibles sollici-
tations la phase d’amorçage peut être une partie très importante de la durée de vie. Le problème
consiste à déterminer la frontière entre les périodes d’amorçage et de propagation. L’amorçage
est défini en fonction des moyens d’observation utilisés et reste donc une question ouverte. Par
exemple, dans le domaine du contrôle non destructif par ressuage, l’amorçage peut correspondre à
une fissure millimétrique donnée par la résolution de la méthode. C’est souvent ce type de contrôle
qui est utilisé sur les composants industriels. Au contraire, à une échelle plus fine (en microsco-
pie), l’amorçage correspond à l’apparition des premières microfissures en surface et est alors de
l’ordre de quelques dizaines de micromètres.

La fatigue se caractérise par la formation de microfissures dans les zones de concentrations de
contraintes. Ces microfissures donnent ensuite naissance progressivement à une fissure macrosco-
pique qui se propage et entraîne la rupture.

Pour les aciers, au fur à mesure du cyclage, les amorçages sont observés, par localisation de la
déformation plastique, au niveau des bandes de glissement persistantes (BGP), des joints de grains
ou des joints de macles. En fatigue oligocyclique sous vide l’amorçage se situe principalement au
niveau des joints de grains. Sous air il est plutôt observé sur les BGP. Dans le domaine de la fatigue
à grand nombre de cycles, des amorçages sont obervés au niveau des joints de macles. D’autres
sites d’amorçage peuvent également apparaître à la surfacedu matériau en créant des zones de
concentration de contraintes comme les défauts, les irrégularités géométriques, les inclusions, la
rugosité, la corrosion ou l’usure.

Prenons l’exemple de l’amorçage sur les bandes de glissement persistantes (BGP). Ces BGP
deviennent des sites préférentiels en accumulant la déformation, des microfissures se développent
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1. CONTEXTE INDUSTRIEL ET OBJECTIFS

alors le long des lignes de glissement (Figure 1.3(a)). Ces bandes de glissement persistantes
forment en surface des extrusions dont la hauteur augmente lorsqu’elles sont irréversibles. La
localisation de la déformation est accentuée et des microfissures apparaissent en surface (Figures
1.3(b) et (c)). Ce mécanisme n’est visible que dans le cas d’états de surface parfaits. Dans la plu-
part des cas, la surface du matériau n’est pas parfaite et présente une rugosité et des irrégularités
géométriques. Ce mécanisme n’a sans doute alors pas le tempsde se mettre en place.

(a) Fissure transgranulaire amorçée sur une
BGP et propagation au travers d’un joint de
grain (Mineur et al., 2000)

(b) Déformation en surface et amor-
çage d’une fissure (intergranulaire)
(Mineur et al., 2000)

(c) Simulation des extrusions en sur-
face en dynamique des dislocations
((Déprés et al., 2004))

Figure 1.3: Amorçage de fissures sur des Bandes de GlissementPersistantes (BGP) et extrusions
en surface

Les microfissures amorcées peuvent ensuite se propager sousl’effet du chargement cyclique
(Figure 1.4). On distingue alors deux stades de propagation. Le premier stade de propagation
est défini comme celui durant lequel les fissures se propagentselon les plans où la contrainte
de cisaillement est maximale. Sous un chargement uniaxial de traction-compression, ce sont les
plans dont la normale fait un angle proche de 45˚ avec la direction de sollicitation. On a alors
des fissures dites "microstructuralement courtes" qui se propagent en mode de cisaillement pur
(mode II). Le stade I de propagation est régi par les barrières microstructurales (joints de grains,
joints de macles...) et ne s’étend pas au delà de quelques grains. La fissure peut ralentir et même
s’arrêter puis se propager à nouveau seulement si le niveau de sollicitation est suffisamment élevé.
Au cours des cycles suivants, la propagation est régie par lacontrainte normale, c’est le stade II
de propagation. Les fissures dites "longues" quittent le plan de cission maximale pour se propager
dans le plan perpendiculaire à l’axe de sollicitation en mode d’ouverture (mode I). La propagation
des fissures longues suit une loi de Paris. Seul un petit nombre de fissures atteint le stade II. Dès
qu’une fissure dépasse suffisamment ses voisines, elle empêche alors leur progression par effet
d’écrantage : la fissure principale provoque une diminutiondu champ de contraintes derrière elle
et empêche ainsi la progression des autres fissures.
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1.1. Rappels sur la fatigue

Figure 1.4: Premiers stades de propagation d’une fissure sous sollicitation uniaxiale
(Bathias et Bailon, 1997)

La propagation des fissures courtes s’accompagne par ailleurs d’une zone plastifiée dont la
forme est différente de celle observée à l’extrémité des fissures longues. Au lieu de se développer
vers l’avant de la fissure, la zone plastique se déplace vers l’arrière en débouchant à la surface et
en englobant complètement la fissure. De ce fait, les forces de fermeture sont presques nulles et la
propagation est favorisée par une vitesse supérieure à ce que prévoit la loi de Paris. La prévision
du comportement de ces fissures courtes devient délicate. Onparle alors de fissures "mécani-
quement courtes". Lorsque la fissure grandit, l’effet de fermeture augmente jusqu’à se stabiliser.
La fissure peut s’arrêter avant la stabilisation de la fermeture si le chargement est insuffisant. Le
diagramme de Kitagawa permet de déterminer à partir de quandune fissure peut être considérée
comme longue. Deux droites séparant une zone de non-propagation et une zone de propagation
des fissures sont tracées sur un diagramme reportant l’amplitude de la contrainte en fonction de la
longueur de la fissure. La première droite correspond au seuil d’endurance et la seconde au seuil de
propagation des fissures longues. La longueur des fissures "mécaniquement courtes" correspond à
l’intersection de ces deux droites.

Figure 1.5: Diagramme de Kitagawa de la variation de la contrainte en fonction de la longueur de
la fissure, définissant la non-propagation des fissures (François, 2004)

1.1.2 La fatigue thermique

La fatigue thermique est la détérioration graduelle et la fissuration d’un matériau par chauffage
et refroidissement alternés durant lesquels la dilatationthermique est partiellement ou totalement
contrariée (Spera, 1976). La répétition des séquences chauffage-refroidissement à la surface d’un
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matériau entraîne la formation de boucles d’hysteresis contrainte-déformation. La surface du ma-
tériau peut passer en traction au refroidissement et une déformation plastique peut apparaître.
Généralement, la largeur de la boucle d’hystéresis diminuedans la profondeur du matériau. La
fatigue thermique est décomposée en deux catégories :

– La fatigue thermomécanique : les entraves à la dilatation libre sont externes (structure hyper-
statique, Figure 1.6(a)). Il s’agit en général de fatigue thermique associée à un chargement
mécanique.

– La fatigue sous contraintes thermiques : les entraves à la dilatation libre sont internes et
liées à un gradient de température (Figure 1.6(b)). C’est leplus souvent le cas dans les
structures industrielles. Ce peut être des fluctuations thermiques rapides, des stratifications
ou des gradients liés au mode de fonctionnement.

(a) Fatigue thermomécanique

(b) Fatigue sous contraintes thermiques

Figure 1.6: Fatigue Thermique

1.2 Contexte scientifique et industriel

1.2.1 La fatigue thermique dans les zones de mélange

Les installations industrielles sont soumises à une grandevariété de sollicitations mécaniques
et thermiques. Actuellement, les préoccupations dans les réacteurs nucléaires EDF se portent sur
le circuit RRA suite à l’incident survenu en 1998 sur le réacteur à eau sous pression (REP) de Ci-
vaux. Une fuite de liquide primaire a été observée au niveau de la soudure longitudinale du coude
suivant le té de mélange du RRA, le circuit de Refroidissement du Réacteur à l’Arrêt (Figure 1.7).
Après expertise, cette fuite est imputée à la présence d’unefissure traversante due à un endom-
magement en fatigue thermique à grand nombre de cycles (Faidy, 2000). Le dommage observé
se présente sous forme de fissures isolées au niveau des singularités (soudures) et sous forme de
faïençage en zone courante. De plus, l’expertise révèle la présence d’un réseau de fissures. Par
la suite toutes les tuyauteries RRA des Réacteurs à Eau Pressurisé du parc ont été déposées et
contrôlées : toutes présentaient de l’endommagement par fatigue thermique (Robert, 2006). Un
certain nombre de mesures correctives ont été entreprises notamment le remplacement global de
ces circuits avec une modification de la configuration géométrique et une suppression totale des
soudures longitudinales, ainsi que de toutes les soudures au voisinage immédiat du té (côté aval)
en utilisant des tés comportant une branche longue à l’aval.Les états de surface sont aussi mieux
contrôlés avec des spécificités plus serrées et les souduressont arasées.
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Figure 1.7: Modifications effectuées dans les zones de mélange de type RRA

Dans les installations du domaine nucléaire, la fatigue thermique à grand nombre de cycles
(polycyclique) est un phénomène nouveau. Jusqu’à présent,les études se portaient plutôt sur la fa-
tigue oligocyclique. Dans les zones de mélange de type RRA, les conditions particulières d’écoule-
ments à fortes turbulences provoquent des cycles thermiques rapides et très nombreux sur la paroi
interne des tuyauteries ce qui conduit en quelques heures à l’accumulation d’un grand nombre de
cycles et à des sollicitations localisées essentiellementau voisinage de la surface (Pasutto, 2005).

La figure 1.8 présente en détail les phénomènes mis en jeu sur la paroi interne des tuyauteries
des zones de mélange :

Figure 1.8: Mécanismes de fissurations sur la paroi interne des tuyauteries (Bompard, 2003)

Les tuyauteries en acier inoxydable austénitique 304L des zones de mélange RRA eau chaude/eau
froide sont soumises à un chargement thermohydraulique induisant des fluctuations thermiques
d’amplitude pouvant aller jusqu’à 160◦C (Figure 1.9).
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Figure 1.9: Fluctuations thermiques dans les zones de mélanges

Sur la paroi interne des composants ces fluctuations thermiques se traduisent par un champ
de déformation mécanique biaxial et variable au cours du temps (Figure 1.8). Sur le RRA, les
amplitudes de déformation sont de l’ordre de 0,2 à 0,3%. Il seforme alors des zones de dilatation
thermique, zones chaudes, et de contraction thermique, zones froides, qui se déplacent rapidement.
La difficulté majeure dans l’identification de ce chargementthermomécanique vient alors de l’es-
timation du chargement thermohydraulique présentant un écoulement au caractère aléatoire et des
turbulences. Des perturbations de l’écoulement sont aussipossibles par la présence de soudures
(Figure 1.8). Enfin, le coefficient de transfert thermique entre le fluide et le métal, dépendant for-
tement de l’état de surface, reste mal maîtrisé. En résumé, la difficulté réside principalement dans
une bonne estimation temporelle de l’écoulement et du comportement des couches limites dans
le fluide (à proximité immédiate de la paroi) ainsi qu’une bonne estimation de l’échange fluide-
solide.

Il faut ajouter à ce chargement thermomécanique, un chargement mécanique moyen résultant
de la pression interne du fluide et un chargement thermique issu du champ de température moyen
de type stratification thermique. Ces chargements peuvent conduire à des contraintes moyennes
élevées de traction jouant un rôle important dans l’amorçage et la propagation des fissures. Par
exemple, la contrainte moyenne du RRA issue de la pression dufluide est environ égale à 50MPa.

Les déformations plastiques cycliques sur les parois internes des tuyauteries font alors évoluer
les contraintes locales par adaptation plastique voire accommodation puis endommagement (Fi-
gure 1.8). Les premiers endommagements en fatigue se situent généralement en surface. L’état de
surface constitue un facteur important pour la tenue en fatigue en jouant un rôle sur l’amorçage des
fissures (Akamatsu, 1997) : concentrations de contraintes liées à la géométrie (stries d’usinage),
écrouissage superficiel, présence d’oxydes (milieu).

L’endommagement se caractérise, dans le cas des zones de mélange, par un réseau de fissures
appelé faïençage thermique (Figure 1.10(b)) et par des fissures isolées (Figure 1.10(a)). Le ré-
seau de fissures se développe en zone courante, c’est-à-direloin d’une soudure, et présente une
orientation plutôt bi-directionnelle. Les fissures isolées sont obervées au niveau des singularités
(soudures, défauts de surface).

L’analyse des fissurations dans les zones de mélange reste donc très difficile du fait de la
complexité du chargement et de la combinaison des différents facteurs comme la présence de
soudures ou de contraintes résiduelles comme le résume la figure 1.8.
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(a) Fissures de fatigue

(b) Réseaux de faïençage thermique

Figure 1.10: Endommagement observé sur le RRA de Civaux

1.2.2 Codification en fatigue et limitations

Le code de dimensionnement RCC-M : Règles de Conception et deConstruction des Ma-
tériels Mécaniques, (AFCEN, 2000). Des codes de dimensionnement proposent des courbes,
"design curves", pour dimensionner les circuits soumis à lafatigue et applicables aux îlots nu-
cléaires à eau pressurisée. Le code RCC-M permet d’évaluer les contraintes et les déformations
pour prédire l’amorçage. La courbe du code RCC-M est construite sur la base d’une courbe de
Wöhler. Cette courbe S-N est obtenue à partir d’essais en déformation contrôlée sur des éprou-
vettes normalisées et traduits en amplitude de contrainte en les multipliant par un module d’Young
conventionnel. La rupture de l’éprouvette est définie commeune chute de 25% de l’amplitude de
contrainte stabilisée. Pour le passage des essais sur éprouvettes à la structure réelle et obtenir la
courbe codifiée du code, on applique sur la courbe moyenne unedivision par 20 du nombre de
cycles et une division par 2 de l’amplitude de contrainte. Lacourbe résultante prend la partie la
plus pénalisante de chacune de ces deux courbes. Les facteurs multiplicatifs 2 et 20 sont définis
de sorte à prendre en compte tous les facteurs aggravant que l’on ne retrouve pas sur les épou-
vettes : les effets d’échelle, d’états de surface, de milieu... Le code prévoit un amorçage de fissure
sur le composant, ce qui correspond à une fissure millémétrique et cohérent avec la rupture d’une
éprouvette de diamètre 8mm.

La plupart des structures imposant un état multiaxial, les contraintes alternées calculées au
cours d’un cycle sont traduites en contraintes équivalentes au sens de la norme de TrescaSp.
Des termes correctifs ont ensuite été proposés afin de rendrecompte de la plasticité (Ke) et de la
température (rapport de module) et de définir ainsi une contrainte alternéeSalt prise en compte dans
le diagramme S-N. D’autres facteurs de réduction de la tenueen fatigue peuvent être appliqués
pour prendre en compte par exemple les soudures ou des changements de géométrie (par un facteur
de concentration de contrainte).

Les limitations Dans le cas des zones de mélange, les réseaux de fissures observés montrent que
la méthode actuelle de dimensionnement RCC-M n’a pas été construite pour rendre compte de la
fatigue thermique à grand nombre de cycles. Les règles figurant dans le RCC-M, issues des règles
de l’ASME, n’ont pas été établies pour la fatigue à grand nombre de cycles. Ce code est à l’origine
utilisé dans le cas de la fatigue oligocyclique, la base des courbes n’a été établie que jusqu’à 105

cycles. Cette démarche a ensuite été étendue aux grands nombre de cycles en fatigue thermique
au delà de 106 cycles, à partir de quelques essais expérimentaux issus desrègles de l’ASME. Les
règles de dimensionnement en fatigue codifiées pour les réacteurs REP ne sont donc pas parfaite-
ment adaptées à ce nouveau phénomène observé dans les zones de mélange : grands nombres de
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cycles, contrainte moyenne, état de surface différent de celui des éprouvettes... La courbe du code
RCC-M est construite à partir d’essais simples et neutres (très bon état de surface, pas de contrainte
moyenne...). La correction de plasticitéKe est linéarisée dans l’épaisseur et donc pas adaptée à un
fort gradient en surface. De plus au delà de 105, l’influence de nombreux paramètres est exacerbée
et dans certaines situations les facteurs de marge ne sont plus suffisants. Dans le dossier actuel
des zones de mélange, on prend en compte la présence de contraintes moyennes avec un état de
surface grossier au delà de 106 cycles en utilisant la courbe ASMEC du code de l’ASME. Cette
démarche permet d’avoir une marge suffisante mais n’est pas optimisée. Des progrès restent à faire
dans le domaine de la prédiction de la durée de vie des structures sous sollicitations thermiques, il
est nécessaire de revoir les critères de fatigue et les hypothèses utilisées dans le code RCC-M. Des
études récentes (mais non codifiées) ont cependant introduit de nouvelles modifications : une cor-
rection de type Goodman pour prendre en compte la contraintemoyenne, des facteurs correctifs
de plasticité plus adaptés...

1.3 Etudes en cours et moyens d’essais

1.3.1 Etudes en cours

En 2000, Électricité De France (EDF) a lancé les projets DOMZOME (DOMmage des ZOnes
de MElange, (Stephan, 2005)) et FATMAV (Fatigue Thermique Multiaxiale sous Amplitude Va-
riable, (Tahéri, 2005)) puis en 2006 le projet "Fatigue Thermique" (Sermage, 2006) afin de com-
prendre l’apparition des fissurations et de bâtir une méthodologie pour évaluer le dommage dans
les zones de mélange sensibles à de tels incidents. De nombreuses études ont alors été lancées en
collaboration avec le CEA, AREVA NP et plusieurs laboratoires universitaires pour une meilleure
connaissance des chargements locaux, des effets du milieu,de l’état de surface, ou de la contrainte
moyenne... L’objectif de ces projets est d’obtenir une vision d’ensemble des différents mécanismes
physiques et du développement des fissures ainsi que des différentes échelles du problème. Nous
pouvons séparer ces études en trois grands domaines, chacunprésentant une partie expérimentale
et numérique, à différentes échelles :

– Un domaine regroupant les études thermohydrauliques.Il est nécessaire d’avoir une
meilleure connaissance des structures d’écoulement et du comportement de la couche li-
mite. Des mesures sur site ainsi que des essais sur maquettesreprésentatives (les essais FA-
THER présentés par la suite) ou à échelle réduite ont été entrepris dans l’objectif d’obtenir
un chargement réaliste et temporel. Des simulations numériques thermohydrauliques (LES,
Large Eddy Simulation) sont indispensables mais délicateset coûteuses en temps avec les
moyens actuels. Un exemple de résultats de calcul thermohydraulique est présenté sur la
figure 1.11. Pour le moment les calculs thermohydrauliques ne fournissent qu’un spectre de
10s de fonctionnement du RRA. Ces calculs servent de point dedépart et sont très impor-
tants. D’autres spectres devront donc être calculés et leurreprésentativité vérifiée.

Figure 1.11: Calcul thermohydraulique d’une zone de mélange
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– Un domaine regroupant les études matériaux.Côté expérimental, des essais sur éprou-
vettes normalisées en grand nombre de cycles sont en cours sur des aciers austénitiques 304
et 316. Le comportement cyclique de l’acier 304L évolue toutau long d’un essai de fa-
tigue quelque soient la nature et le niveau de chargement. Laprincipale particularité de ces
aciers est de présenter de la plasticité cyclique même dans le domaine des grands nombres
de cycles. Contrairement aux aciers ferritiques, ce matériau ne présente pas d’adaptation
élastique. Par conséquent, les théories habituelles sur les modes d’endommagement en fa-
tigue oligocyclique ne sont pas directement applicables. Sur le plan du comportement, le
304L à 107 cycles peut être considéré comme un essai en fatigue oligocylique. Les essais
réalisés sont des essais uniaxiaux ou multiaxiaux isothermes effectués à différentes tempé-
ratures (Figure 1.12). Ils sont pilotés en contrainte ou en déformation imposée et ont pour
objectif d’étudier l’influence de la température, de la nuance et du type de sollicitation sur
le comportement et la durée de vie du matériau. Par ailleurs l’état de surface d’un compo-
sant industriel est bien éloigné de celui d’une éprouvette parfaitement lisse et neutre. L’in-
fluence de nombreux paramètres sont ainsi testés à l’aide d’essais présentant de nombreuses
configurations différentes : états de surface ((Peyrac et Flavenot, 2002), (Petitjean, 2003),
(Lehéricy, 2007)), types de soudure (Monin, 2007). L’influence d’un préécrouissage et/ou
d’une contrainte moyenne sont aussi étudiés ((Haddar, 2003), (Doquet et Taheri, 2000)).
L’effet de l’environnement est par ailleurs observé à l’aide d’essais effectués sous air ou en
milieu REP (Amzallag, 2003). Des observations de la microstructure, de l’amorçage et de
la propagation des fissures (Figure 1.12) permettent de mieux comprendre les mécanismes
d’amorçage et de propagation en fatigue à grand nombre de cycles.

(a) Essais
uniaxiaux

(b) Essais multiaxiaux

(c) Essais de propa-
gation de fissures

Figure 1.12: Réalisation de nombreux essais mécaniques isothermes sur éprouvettes

Côté numérique, ces essais ont permis d’identifier des modèles de comportement cyclique
multiaxiaux et des modèles de propagation de fissures. Ils ont aussi permis de caler diffé-
rents critères de fatigue. A une échelle plus fine, des modélisations à l’échelle du polycristal
et des modèles de comportement à l’échelle des dislocationscommencent à voir le jour.

– Un domaine regroupant les "études mécaniques".Les "études mécaniques" ont pour
principal objectif de trouver une méthodologie et un critère mieux adapté afin de détermi-
ner la durée de vie des composants. Il est alors important de pouvoir faire un lien entre
fatigue thermique et fatigue mécanique (équivalence ou non) et de proposer des essais plus
ou moins complexes se rapprochant de la structure. Il existeune base de données importante
sur la fatigue oligocyclique des aciers inoxydables austénitiques 304L et 316L (aciers utili-
sés dans les zones de mélange) mais peu de données dans le domaine des grands nombres
de cycles (faibles sollicitations) et/ou pour des chargements multiaxiaux. L’analyse de l’en-
semble des résultats montre que pour une zone de mélange de type RRA, le champ de
contrainte fluctuant en surface est pratiquement équi-biaxié. Les études matériaux réalisées
sont principalement basées sur des essais mécaniques de fatigue oligocyclique isotherme
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uniaxiaux sur éléments de volume. Pour se rapprocher de la structure et du chargement réel,
des essais de fatigue thermique ont été développés. Ces essais pourront par ailleurs montrer
(ou non) que les mécanismes en fatigue thermique sont les mêmes qu’en fatigue méca-
nique. Dans les structures RRA, on observe un faïençage thermique ce qui n’est pas le cas
sous sollicitations mécaniques. Une explication est donnée dans le cadre du projet FATMAV
(Angles et Constantinescu, 2003) : le faïençage est lié à l’arrêt (ou le ralentissement) des fis-
sures dans la profondeur à cause des gradients thermiques élévés liés aux hautes fréquences
de chargement.
Nous pouvons distinguer les essais de fatigue thermique suréprouvettes pour lesquels le
chargement est homogène dans l’éprouvette et les essais de fatigue thermique de type "struc-
ture" pour lesquels le chargement fait intervenir des gradients de température.
Dans le cas des essais où le chargement en température est homogène dans l’éprouvette,
nous pouvons citer les essais mécano-thermiques réalisés au cours de la thèse de Haddar
(Haddar, 2003). Ces essais mécano-thermiques sur éprouvettes normalisées (Haddar, 2003)
ont été réalisés afin de comparer un cyclage en(∆σ = 0,∆T) avec un cyclage équivalent en
(∆σ,∆T = 0) (Figure 1.13).

Figure 1.13: Essais de fatigue thermomécanique

Des essais de fatigue thermique sur éprouvettes ((Maillot,2003), (Ancelet, 2005)) permettent
d’observer la création de réseaux de fissures et d’étudier leur propagation (effet d’écran).
En parallèle, des essais fatigue thermique plus complexes ont été réalisés pour se rappro-
cher des conditions de la structure réelle. Ces essais de fatigue thermique seront développés
par la suite. Nous pouvons cependant les classer selon un niveau de complexité croissante
et de ce fait par niveau de représentativité vis à vis du composant. Les essais "SPLASH"
sont des essais sur éprouvettes comportant un état de surface poli. Ils sont assez éloignés
du chargement subi par la structure mais permettent de reproduire des réseaux de faïençage
thermique comme observés en zone courante des zones de mélange. Les essais "INTHER-
POL" sont des essais sur structure avec différents états de surface et soudures. Ils sont donc
plus représentatifs du composant. Le chargement appliqué est plus simple que le charge-
ment réel de la structure mais permet une définition précise et une exploitation simplifiée
des essais. Enfin le dernier essai, l’essai "FATHER", est un essai de fatigue thermique in-
dustriel reproduisant une zone de mélange. Le chargement est donc très proche de celui du
composant. Différents états de surface et soudures sont aussi testés. Cependant, malgré la
forte instrumentation mise en place pour caractériser précisément le chargement, l’exploita-
tion des résultats reste pour le moment encore très complexe. L’interprétation des essais de
fatigue thermique nécessite une simulation numérique car les mesures en cours d’essais ne
portent que sur des températures. Des simulations thermomécaniques pour déterminer les
champs de contraintes et de déformations sont réalisés.
Côté numérique, des modèles sont développés à l’échelle desréseaux de fissures pour rendre
compte des effets d’écran ainsi que des effets 3D. A l’échelle des structures, sur les essais
de fatigue thermique, des simulations sont nécessaires afinde proposer et tester par la suite
des critères de fatigue.
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1.3. Etudes en cours et moyens d’essais

(a) Essais de fatigue thermique
sur éprouvette "SPLASH"

(b) Essais de fatigue
thermique sur structure
"INTHERPOL"

(c) Essais de fatigue thermique
industriel "FATHER"

Figure 1.14: Essais de fatigue thermique de type structure,présentant un gradient de température

1.3.2 Moyens d’essais en fatigue thermique

Nous présentons ici quelques uns des essais de fatigue thermique "structures" classés dans un
ordre de complexité croissante.

Les essais sur éprouvettes SPLASH.L’essai "SPLASH" (Maillot, 2003) est un essai de fa-
tigue thermique quasi-structure mis en place au CEA, mais cependant assez éloigné de la structure
réelle. Il se décompose en deux parties : un essai de fatigue thermique permettant d’amorcer un ré-
seau de faïençage et un essai mécanique de flexion 4 points permettant d’étudier la propagation de
ce réseau de fissures. Une éprouvette parallépipédique est chauffée par effet joule et refroidie cy-
cliquement sur deux faces opposées par aspersion d’un mélange d’eau distillée et d’air comprimé
(Figure 1.15). Les éprouvettes ont un état de surface poli etsont réalisées en acier 304L. Deux
types d’amorçage sont observés : un amorçage sur les lignes de glissement comme celui observé
en fatigue mécanique oligocyclique et un amorçage sur des défauts. La stabilité des réseaux de
fissures obtenus est ensuite étudiée sous sollicitations mécaniques en flexion 4 points en prélevant
des barreaux sur l’éprouvette de fatigue thermique. Les interactions entre fissures (effets d’écran,
conditions d’arrêt ou de croissance) sont ainsi observées.

Figure 1.15: Principe des essais de fatigue thermique SPLASH

Les essais sur éprouvettes "FAT3D". Un autre essai développé au CEA, "FAT3D", a pour
objectif d’étudier les effets de sollicitations thermiques dissymétriques sur l’amorçage et la pro-
pagation de fissures (Ancelet, 2005). Un tube est placé verticalement dans un four chauffé à une
température constante. On asperge périodiquement de l’eaufroide sur un point donné de la peau
interne. L’eau froide injectée décrit ainsi une parabole sur la peau interne du tube ce qui permet
d’obtenir une sollicitation 3D. Des gradients thermiques sont ainsi définis dans les 3 directions et
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variables au cours du temps (Figure 1.16). Selon les paramètres de l’essai, l’amorçage est plus ou
moins rapide et apparaît après quelques centaines de cycles. On est alors en présence de fortes sol-
licitations et on se situe dans le domaine de fatigue oligocyclique, on est donc assez loin du niveau
de chargement observé sur les composants. Ces essais ont cependant montré qu’il était possible
d’amorcer rapidement un réseau de fissures et de propager unefissure dans toute l’épaisseur du
tube. Le nombre de cycle à l’amorçage observé est actuellement toujours inférieur à celui prédit
par un calcul de fatigue simple. De nombreux critères ont étéévalués. Par ailleurs, des soudures
ont aussi été ajoutées pour mettre en évidence l’effet de l’orientation de celles-ci.

Figure 1.16: Principe des essais de fatigue thermique FAT3D

Les essais sur éprouvettes "Hayashi" Hayashi et al. (Hayashi et al., 1998) ont développé un
essai de fatigue thermique sur éprouvettes représentatives d’un environnement BWR (Boiling Wa-
ter Reactor). L’éprouvette (cylindre creux) est mise en rotation devant des jets d’eau chaude et
d’eau froide alternés dans un autoclave (Figure 1.17). Les durées de vie en fatigue thermique sont
comprises entre 102 et 105 cycles (domaine oligocyclique) et sont comparables à celles obtenues
en fatigue mécanique à température ambiante dans l’air et à 288˚C dans l’air et dans l’eau.

Figure 1.17: Essai de fatigue thermique en milieu BWR

Les essais sur structures "INTHERPOL". EDF a développé un essai de fatigue thermique sur
structure, INTHERPOL, plus proche des conditions de chargement des composants que les essais
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sur éprouvettes. Ces essais sont par ailleurs plus simples que les essais "FATHER" présentés par
la suite avec un chargement thermique périodique relativement bien connu et de nombreux points
de mesures. Les essais INTHERPOL ((Curtit, 2005), (Stephan, 2002)) sont contrôlés en fréquence
et en amplitude, sur des maquettes tubulaires de type structure permettant la prise en compte des
dimensions, de différents états de surface et de soudures (figure 1.18). Grâce à un chargement
thermique bien défini, ces essais permettent une analyse claire des résultats que l’on peut ensuite
comparer avec les prévisions obtenues par la courbe de fatigue codifiée du RCC-M. Le domaine
de sollicitation est faible : amplitude de température métal imposée, et non fluide comme les
composants, compris entre 120˚C et 140˚C selon les essais).Le chargement est plus proche du
chargement réel que les essais précédent mais cependant majoré pour rester dans des durées de vie
raisonnables. Le nombre de cycle à l’amorçage est compris entre 105 et 106 cycles en utilisant une
méthode de contrôle par ressuage en première approche. Ces essais sont essentiels afin de valider,
au moins en régime périodique et sur structure, des méthodesnumériques de prévision d’amorçage
de fissures en fatigue thermique à grand nombre de cycles.

Figure 1.18: Essais de fatigue thermique INTHERPOL (EDF)

Les essais sur structures industrielles "FATHER". Un essai en collaboration entre le CEA,
EDF et Areva NP, la maquette " FATHER " (Fissolo et al., 2004),reproduit une zone de mélange.
Cet essai reste pour le moment difficile à interpréter comptetenu de la difficulté de détermination
du chargement réel (Figure 1.19). Ce sont cependant des essais très intéressants compte tenu de
leur excellente représentativité et serviront de validation ultime avant le passage à la structure
réelle. L’amplitude de température imposée est de 160˚C avec une vitesse d’écoulement de 3,9m/s.
Au bout de 300 heures de fonctionnement de la maquette, des indices de fissurations sont notables
(mesures externes par ultrasons) sur des soudures non arasées et arasées meulées ainsi que dans la
partie de la maquette où la surface a été meulée (zones de meulage grossier et fin).

Figure 1.19: Essais de fatigue thermique FATHER (CEA-FRAMATOME-EDF)

Fatigue Thermique d’un acier inoxydable austénitique : influence de l’état de surface par une
approche multi-échelles

19



1. CONTEXTE INDUSTRIEL ET OBJECTIFS

1.4 Objectifs de l’étude et démarche adoptée

1.4.1 Objectifs

L’essai de fatigue thermique INTHERPOL a été développé à EDFafin de représenter au mieux
les problèmes de fissurations de tuyauteries dans les circuits de refroidissement des réacteurs à
eau sous pression tout en ayant un chargement périodique et connu. Ces essais sont réalisés sur
des maquettes tubulaires sous différents chargements, états de surface et soudures afin de rendre
compte de ces différents paramètres sur l’amorçage des fissures. L’objectif final est d’apporter des
éléments de compréhension sur les mécanismes d’amorçage des fissures de fatigue thermique et
de mettre au point une méthode de prévision de cet amorçage. Dans cette étude, on s’intéresse
principalement aux effets de l’état de surface, de la température et de la nature du chargement. Ces
effets devront être pris en compte dans la prévision de l’amorçage. La méthodologie adoptée et les
différentes étapes du travail sont expliquées dans le paragraphe suivant. Afin de mieux comprendre
notre démarche, nous allons développer quelques particularités du matériau ainsi que les différents
types de critères de fatigue. Les aspects évoqués seront développés plus en détail au cours du
mémoire.

Particularités de l’acier inoxydable austénitique 304L. Les aciers inoxydables austénitiques
de type 304 et 316 montrent un comportement macroscopique plastique cyclique non négigeable
même dans le domaine de la fatigue à grands nombre de cycles etproche de la limite d’endurance.
La figure 1.20 présente le comportement au cycle stabilisé à températue ambiante d’un 304L pour
différentes amplitudes de déformation imposées. A la plus faible amplitude de déformation égale
à±0,15%, une déformation plastique est toujours visible et l’éprouvette n’a toujours pas rompu
après 1,5 million de cycles. Il est nécessaire lors des simulations du comportement du matériau
d’avoir alors recours à des lois de comportement capable de rendre compte de cette plasticité
macroscopique cyclique.

Figure 1.20: Comportement macroscopique plastique au cycle stabilisé d’un acier 304L
(LeRoux, 2004)

Une deuxième particularité de ces aciers est de présenter unfort effet mémoire à un préécrouis-
sage : le comportement cyclique est modifié si le matériau a subi une prédéformation antérieure
importante. Cet effet mémoire a été étudié sur des essais de fatigue précédés d’un préécrouis-
sage (Doquet et Taheri, 2000). Plusieurs types de préécrouissage ont été effectués, cyclique ou
monotone, permettant d’introduire des contraintes résiduelles de compression ou de traction. Ces
contraintes résiduelles sont issues d’un état de contrainte moyenne au début du cyclage de fatigue
résultant du choix fait lors de la transition entre cycle d’écrouissage et chargement de fatigue (Cha-
pitre 2.4.3). Le préécrouissage influence le comportement en fatigue ainsi que la durée de vie et
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particulièrement pour les faibles niveaux de sollicitation. Sur l’ensemble des essais, une réduction
de la durée de vie est constatée comme le présente la figure 2.9.

Figure 1.21: Effet d’un préécrouissage sur la durée de vie enfatigue

Enfin, l’influence d’une contrainte moyenne sur la résistance à la fatigue est particulièrement
importante pour les grandes durées de vie. Une étude récenteréalisée au CEA (Vincent et Perez, 2005)
montre que la limite d’endurance en déformation du matériausans contrainte moyenne est d’envi-
ron±0,2%. En présence d’une contrainte moyenne de 100MPa, cette limite n’atteint que±0,12%.

Ces dernières constatations sont à prendre en compte pour laprévision de la durée de vie des
structures aussi bien au niveau du comportement cyclique dumatériau que dans le choix du critère.
L’état de surface du matériau va ainsi jouer un rôle très important en introduisant entre autre une
couche écrouie en surface et des contraintes résiduelles (de traction ou de compression). De plus,
les conditions de fonctionnement des composants engendrent des chargements statiques à l’origine
d’un état de contrainte moyen.

Les critères de fatigue. Les règles de dimensionnement en fatigue dans les codes de dimension-
nement des centrales REP ne sont pas parfaitement adaptées aux problèmes des zones de mélange.
Ils sont notamment basés sur un critère formulé en contrainte équivalente et permettent de prévoir
un endommagement de fatigue oligocyclique. Au contraire, le chargement des zones de mélange a
un caractère multiaxial et à grand nombre nombre de cycles. De plus, ils n’intègrent pas les effets
de contrainte moyenne et de préécrouissage dont l’acier 304L est particulièrement sujet. L’objectif
est de pouvoir proposer un critère plus adapté.

1.4.2 L’approche multi-échelles et la méthodologie adoptée

Nous proposons dans ce travail une démarche permettant d’aboutir à un choix de critère de
fatigue plus adapté prenant en compte l’état de surface du matériau. L’historique de fabrication
engendre à la surface d’un composant un ensemble de contraintes résiduelles, d’écrouissage local
et de rugosité qui jouent tous un rôle sur la résistance à la fatigue du matériau. La méthodologie
appliquée est la suivante et représentée sur la figure 1.22 :

– Nous nous appuyons sur les essais INTHERPOL réalisés à EDF.Ces essais de fatigue ther-
mique sur structure ont un chargement connu et contrôlé en paroi interne de la maquette. De
plus, ils présentent différents états de surface. Ils sont de cette manière assez représentatif
des composants industriels. Une première partie du travailconsiste donc à caractériser le
matériau des essais INTHERPOL en acier inoxydable 304L, et particulièrement sa surface.
En effet, lors de sa mise en forme, le matériau subit un usinage qui introduit un gradient
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d’écrouissage dans l’épaisseur (couche écrouie), une rugosité et des contraintes résiduelles.
L’amorçage des fissures de fatigue thermique en surface ne sefait donc pas sur un maté-
riau "vierge" mais sur un matériau ayant déjà une histoire mécanique. Cette caractérisation,
permettant d’identifier ce "nouveau matériau" de surface etle gradient de propriétés avec le
coeur, sera réalisée à l’aide d’essais mécaniques et d’observations microstructurales. C’est
l’objet du chapitre 3.

– Après la caractérisation du matériau "vierge" (à cœur) et "préécroui" (en surface) des ma-
quettes INTHERPOL, le travail consiste à modéliser ces essais à une échelle macroscopique
dans l’objectif d’appliquer un critère de fatigue et de pouvoir évaluer leur durée de vie. Pour
pouvoir appliquer un critère de fatigue dans de bonnes conditions, il est nécessaire de si-
muler le comportement mécanique au cours du cyclage thermique. Il faut alors disposer
d’une loi de comportement viscoplastique cyclique en température prenant en compte le
matériau à coeur et en surface. Les spécificités du comportement mécanique du 304L ont
été identifiées, ce matériau présente une plasticité significative à faible amplitude de défor-
mation et un effet mémoire d’un préchargement important. Laloi de comportement choisie
doit être capable de rendre compte de ces effets mais aussi des effets de la température, du
chargement multiaxial et de l’état de surface. Pour cela, des essais de fatigue oligocyclique
uniaxiaux en température avec et sans préécrouissage ont été réalisés et sont présentés dans
le chapitre 3. Des essais multiaxiaux ont permis par la suitede valider la loi de comporte-
ment. Une fois la loi de comportement choisie et identifiée à l’aide d’essais de fatigue sur
éléments de volume, le calcul de structure permet de reproduire au mieux les cycles mé-
caniques subis par la maquette en prenant en compte la coucheécrouie et les contraintes
résiduelles issues de l’usinage. Ce sont les résultats du chapitre 4. Par la suite, le travail
consistera à identifier un critère de fatigue permettant de prendre en compte l’ensemble des
phénomènes introduits dans cette simulation numérique, c’est à dire la multiaxialité, l’effet
de surface et de contrainte moyenne. Plusieurs critères sont envisageables, de type plan cri-
tique (critère de Socie-Fatemi) ou de type énergétique.

– Enfin dans toute cette première approche "macroscopique",un paramètre important n’a pas
été pris en compte : la rugosité. Le relief de surface joue un rôle important sur l’amorçage et
la localisation de la déformation. Les dimensions caractéristiques de ce relief sont, dans la
plupart des cas, de l’ordre de grandeur de la taille de grain du matériau et ne peut de ce fait
être introduit dans le calcul de structure précédent (maillage pas assez raffiné). Il est alors
naturel d’aborder ce problème par une simulation à l’échelle du multicristal. La rugosité
aurait pu être abordée par une approche en mécanique des milieux continus classique en se
restreignant à un petit élément de volume. Cependant sa justification restait difficile compte
tenu de la taille du relief comparée à la taille des grains. Par ailleurs, le changement d’échelle
était intéressant afin de se rapprocher davantage de la physique de l’endommagement. La
modélisation cyclique d’un agrégat polycritallin permet d’introduire la rugosité de surface
mais aussi l’état de surface plus général (gradient d’écrouissage, contraintes résiduelles).
Le chargement et les conditions aux limites appliqués seront issus de la modélisation des
essais INTHERPOL. Cette approche servira de justification physique du critère de fatigue
macroscopique retenu pour évaluer le dommage. D’autres avantages sont aussi apportés par
ce type d’approche. Les observations à l’échelle mésoscopique montrent que la fatigue est
un phénomène débutant au niveau des grains. Les grains les plus défavorablement orientés
vont subir certaines modifications microstructurales et des bandes de glissement vont se lo-
caliser. Ces modèles à l’échelle du grains sont fondés sur laconnaissance du comportement
et de l’interaction des systèmes de glissement de chacun desgrains. Ils permettent ainsi une
simulation réaliste et une prédiction du comportement global et local. Pour une meilleure
compréhension, l’étude des mécanismes à l’échelle mésoscopique s’impose comme indis-
pensable pour définir un critère pertinent de l’endommagement. Cette étude à l’échelle me-
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soscopique est réalisée dans le cadre des chapitres 5 et 6.

Figure 1.22: Méthodologie
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2. L’ACIER INOXYDABLE AUSTENITIQUE 304L : ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

Cette partie présente les propriétés des aciers inoxydables austénitiques de types 304L et 316L
et plus particulièrement leur comportement et les évolutions microstructurales en fatigue méca-
nique uniaxiale et multiaxiale en déformation imposée. De très nombreuses études et résultats ex-
périmentaux sont disponibles dans la littérature. Dans la plupart des cas, les études réalisées sont
des études en fatigue oligocyclique (≤ 105cycles) mais avec l’amélioration des moyens d’essais,
de plus en plus d’essais en endurance sont mis en oeuvre. Il faut rappeler la principale caractéris-
tique de ces aciers en fatigue : ils présentent de la plasticité cyclique même dans le domaine de
l’endurance. Pour des demi amplitudes de déformation totale imposées inférieures à 0,15%, les
éprouvettes non rompues à 107 cycles présentent une plasticité cyclique significative.

2.1 Généralités

2.1.1 Composition chimique

Les aciers austénitiques du type Fer-Chrome-Nickel sont très utilisés et se caractérisent par
une gamme de nuance assez large avec des teneurs comprises entre 17 et 20% en chrome, entre
9 et 14% en nickel et éventuellement contiennent entre 2 et 4,5% de molybdène (Cunat, 2003).
Au vu de cette large gamme de nuances et donc de propriétés (Tableau 2.1), il est important de
prendre en compte les différences de nuance entre le matériau de l’étude (maquettes INTHERPOL
et essais mécaniques) et celui des études auxquelles nous ferons référence.

% pds Cr Ni Cmax Nmax Mo
304 17-20 9-12 0,080 - -
304L 17-20 9-12 0,030 - -
304L(N) 18,5-20 9-12 0,035 0,080 -
316 16-19 10-14 0,080 - 2,25-2,75
316L 16-19 10-14 0,030 - 2,25-2,75
316L(N) 17-18,2 10-14 0,035 0,080 2,25-2,75

Tableau 2.1: Gamme de nuances des aciers inoxydables austénitiques 304 et 316 (Cunat, 2003)

La structure cristallographique, cubique à faces centrées, leur confère une extrême ductilité et
donc une ténacité exceptionnelle. Ils possèdent une bonne résistance à la corrosion et une bonne
formabilité. Ils ne présentent pas de transition ductile/fragile et peuvent donc être utilisés à basse
température. L’élément de base, le chrome, apporte une bonne résistance à la corrosion et à l’oxy-
dation à chaud. Le nickel permet de stabiliser l’austénite àtempérature ambiante mais aussi à plus
basse température, et favorise ainsi la mise en oeuvre par déformation plastique. Les éléments
d’addition contenus dans ces aciers permettent d’améliorer leurs propriétés. Par exemple, le mo-
lybdène améliore la résistance à la corrosion dans presque tous les milieux. Le carbone permet
de stabiliser un peu plus l’austénite lors de déformations àfroid. Cependant, il peut provoquer la
formation de carbures de chrome diminuant alors la résistance à la corrosion intergranulaire. La
faible teneur en carbone garantit une bonne soudabilité. Lateneur en azote est ciblée afin de com-
penser la perte de résistance mécanique due à la réduction dela teneur en carbone tout en évitant
la formation éventuelle de nitrures. Ces aciers présententen général une faible teneur en ferrite
résiduelle (inférieure à 5%) néammoins susceptible de jouer un rôle sur la tenue en fatigue.

Ces matériaux sont très sensibles à la fatigue thermique en raison de leur faible conductivité
thermique alliée à de forts coefficients de dilatation, ce qui a pour effet de créer des gradients
de contraintes importants lors d’un cyclage thermique. Le coefficient de dilatation thermique des
aciers austénitiques se situe à une valeur supérieure d’un tiers à celui des aciers ferritiques. La
conductivité thermique des austénitiques est en général plus faible que celle des ferritiques. Une
comparaison des valeurs est donnée dans le tableau 2.2.
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Coefficient de dilatation thermiqueConductivité thermique
10−6/˚C W/m2˚C

Austénitiques 16-18 10-20
Ferritiques 9-11 19-25

Tableau 2.2: Comparaison des coefficients de dilatation thermique et de la conductivité thermique
des aciers inoxydables austénitiques et ferritiques

2.1.2 Mécanismes de déformation

Les mécanismes de déformation des alliages cubiques à facescentrées vont dépendre princi-
palement de l’énergie de faute d’empilement notée EFE (Lacombe et al., 1990). La faible valeur
de l’EFE intrinsèque de l’austénite conditionne ses modes de déformation. Son influence sur les
arrangements des dislocations, la sensibilité à la transformation martensitique et sur l’aptitude au
maclage a été démontrée. L’exceptionnelle capacité d’écrouissage à basse température des aciers
inoxydables austénitiques est ainsi directement liée à l’existence, pendant la déformation plastique,
de la transformation de phase martensitiqueCFC→CC etCFC→ HC et de la formation de ma-
clage mécanique dans la phase austénitique. L’EFE est un facteur essentiel de l’existence d’une
transformation martensitique induite par déformation plastique (Lecroisey et Pineau, 1972).

Pour les aciers inoxydables austénitiques, l’EFE est faible à température ambiante, de l’ordre de
20 mJ/m2. Elle peut être calculée avec la relation suivante (Formulede Pickering,
(Pickering, 1984)) :

EFE(mJ/m2) = 25,7+2(%Ni)+410(%C)−0,9(%Cr)−77(%N)−13(%Si)−1,2(%Mn)

Elle augmente quasi-linéairement avec l’augmentation de la température et varie en fonction de
la teneur en éléments d’alliage. Des auteurs proposent la relation suivante de l’EFE avec la
température entre -200◦ et 100◦C (Lecroisey et Pineau, 1972) :

(EFE)T = (EFE)T0 +A(T−T0)

A étant un paramètre fonction de la composition chimique de l’acier.

Pour une faible énergie de faute d’empilement, le glissement dévié est difficile, les dislocations
se dissocient facilement en dislocations partielles de type Shockley (c’est à dire des dislocations
ayant un vecteur de Burgers qui n’est pas un vecteur du réseau). Entre les deux demi-dislocations
de Shockley se forme un défaut plan dont la structure est voisine d’un arrangement cubique cen-
tré. Ces défauts d’empilement apparaissent dès l’entrée enplasticité et forment ainsi des bandes
de déformation constituées d’un mélange de phase martensitique ε sous forme de plaquettes et
d’austéniteγ micromaclée.

Le taux de martensite formé est donc directement lié à la présence des fautes d’empilements
dont l’étendue est contrôlée par l’EFE. Par la suite, en augmentant la déformation, des îlots de
phaseα’ croissent au détriment de la phaseε et apparaissent le plus souvent à l’intersection des
plaquettes de phaseε ou de maclesγ ((Lecroisey et Pineau, 1972), (Bayerlein et al., 1989)). Une
diminution de la température et de la déformation favorise la formation de martensiteε par rapport
au micromaclage (Lecroisey et Pineau, 1972). Nous allons maintenant détailler plus en détail la
transformation martensitique.

2.1.3 Instabilité de l’austénite et transformation martensitique

Le traitement thermique d’hypertrempe est en général le traitement appliqué aux aciers austé-
nitiques. Il permet d’obtenir une phase austénitique homogène où tous les éléments (particulière-
ment le carbone et l’azote) sont en solution solide. Il est réalisé en deux étapes. La première étape
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consiste en un recuit d’austénitisation. Cette étape est effectuée à des températures croissantes avec
la teneur en molybdène : pour des nuances sans molybdène, la température est choisie entre 1000
et 1100◦C et avec molybdène entre 1050 et 1150◦C. La deuxième étape est un refroidissement
rapide à température ambiante pour obtenir une solution solide sursaturée en carbone (éventuel-
lement en azote) métastable. A température ambiante et après hypertrempe, la phase austénitique
n’est alors pas dans son état d’équilibre, elle peut se transformer partiellement en une structure
martensitique cubique centrée appelée martensiteα′. La principale conséquence de la transfor-
mation martensitique est la plasticité de transformation (effet TRIP, "TRansformation Induced
Plasticity) qui améliore les propriétés thermomécaniquesen augmentant la résistance mécanique
et l’allongement de l’acier.
La transformation de phase martensitique s’effectue par unmécanisme de déplacement ordonné
des atomes de fer sur quelques distances interatomiques, etdonc sans diffusion, ce qui change
la structure cristalline. Le passage de la structure austénitique à la structure martensitique im-
plique un changement de forme irréversible de la zone transformée et l’accumulation de fortes
contraintes. Ces contraintes ne pouvant se relaxer que par déformation plastique, une zone de dé-
formation est associée à la zone transformée. Cette zone de déformation est caractérisée par une
très forte quantité de défauts, de dislocations et de maclesau voisinage de la zone transformée. La
croissance des îlots de martensite se fait très rapidement et a un caractère fortement hétérogène.
Les joints de grains, les joints de macles et les zones déjà transformées sont des sites de germina-
tion favorables.
Un rappel des différents paramètres cristallographiques des phases martensitiques et austénitiques
du 304 est donné dans le tableau 2.3. Ce tableau donne les paramètres de mailles (Å), les indices
de Miller (hkl) ainsi que les distances interréticulaires (Å) des trois phases.

Austénite CFC Martensite CCα′
Martensite HCε

Paramètres hkl dhkl Paramètres hkl dhkl Paramètres hkl dhkl

111 2,07 101 2,05 100 2,20
200 1,80 a=2,859 110 2,02 a=2,54 101 2,2

a=3,591 220 1,27 c=2,937 200 1,43 c=4,08 102 1,496
311 1,08 112 1,19 110 1,270
222 1,03 211 1,17 002 2,04

Tableau 2.3: Paramètres cristallographiques des phases auténitiques et martensitiques

Il existe des relations d’épitaxie entre les orientations cristallographiques de ces différentes
phases mises en évidence en microscopie électronique en transmission. Par exemple, entre les
phasesγ et α′, ces relations sont presque toujours de type Kurdjumov Sachs :

austéniteγ / martensiteα′ : (111)γ//(101)α′ et (110)γ//(111)α′

La phase martensitique peut apparaître après refroidissement à basse température (àT < Ms)
ou après application d’une déformation plastique (àMs < T < Md30). Pour caractériser la stabilité
des différentes nuances austénitiques, deux critères de température sont définis :

Transformation martensitique par refroidissement (ou transformation spontanée). La tem-
pératureMs ("Martensite start") est la température à laquelle la martensite apparaît lors d’un refroi-
dissement. En dessous deMs, l’austénite peut se transformer en deux types de martensite pouvant
se former simultanément ((Reed, 1962), (Breedis et Robertson, 1962)) : la martensiteε hexago-
nale compacte et paramagnétique et la martensiteα′ cubique centrée et ferromagnétique. La trans-
formation de l’austénite progresse seulement avec la diminution de la température pour atteindre
une phase plus stable à basse température. La transformation en martensiteα′ s’accompagne d’une
augmentation de volume créant localement des contraintes de compression stabilisant l’austénite
non transformée. La figure 2.1 donne l’évolution de la températureMs en fonction de la teneur
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en Nickel pour un acier inoxydable austénitique contenant 18% de chrome. Pour un acier à 10%
de nickel,Ms est de l’odre de−200C̊. Cette température est donc très inférieure à la température
de service des composants des circuits RRA. Il est donc improbable qu’une transformation mar-
tensitique par refroidissement soit observée dans ces zones de mélange au cours du chargement
cyclique.

Figure 2.1: Influence de la teneur en nickel sur la température de transformationMs (Bavay, 1990)

Angel propose une formulation permettant de déterminer en fonction de la nuance de l’acier
la valeur deMs :

Ms = 502−810(%C)−1230(%N)−13(%Mn)−30(%Ni)−12(%Cr)−54(%Cu)−46(%Mo)(2.1)

La composition du 304L utilisé sur les maquettes INTHERPOL permet de déterminerMs égale
à−59,5◦, ce qui est encore bien loin des températures qui nous interressent.

Transformation martensitique par écrouissage. Au dessus deMs, la transformation marten-
sitique peut être provoquée par l’application d’une déformation plastique. La températureMd30

est définie comme la température à laquelle 50% de martensites’est formée après une déforma-
tion plastique de 30% exercée en traction. Entre les températuresMs et Md30, on observe une
compétition entre le processus de transformation martensitique et la déformation de la phase mère
austénitique. Au dessus de la températureMd30, on ne peut plus induire de transformation.
Les paragraphes suivants ont pour objectif de détailler lesmécanismes et les conditions d’ap-
parition de la martensite obtenue par écrouissage ainsi queles conséquences sur les propriétés
mécaniques et la résistance du matériau.

Deux types de transformation martensitique peuvent être observés (Maxwell et al., 1974) : une
transformation assistée par la contrainte et une transformation induite par la déformation.
Pour une température inférieure àMσ

s , la transformation martensitique est assitée par la contrainte.
Elle débute alors avant que la phase austénitique n’ait plastifié.
A une température supérieure àMσ

s , la transformation est induite par la déformation, la plastifica-
tion de la phase austénitique précède la transformation martensitique. La martensite se développe
sur des sites de germination produits par la déformation. Comme la transformation martensitique
par refroidissement, l’austénite peut se transformer partiellement en martensiteε puis/ou en mar-
tensiteα′. La phaseα′ est thermodynamiquement plus stable que la phaseε et semble se dévelop-
per au détriment de cette dernière ((Rousseau, 1973),(Lebedev et Kosarchuk, 2000)). Il se forme
des plaquettes de phaseε dans la matrice austénitique et aux intersections de ces plaquettes, une
phase quadratique centréeα′ (proche de cubique centrée) peut germer. La morphologie de la phase
martensitiqueα′ est différente si elle se forme directement à partir de la phase austénitiqueγ ou
si elle se forme à partir de la phase martensitiqueε. Dans le premier cas (transformationγ → α′),
elle apparaît sous forme de blocs lenticulaires (Lecroisey, 1971). Ces blocs (plaquettes) sont de
larges domaines aux interfaces irrégulières souvent accolées à des macles de déformation dans
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l’austénite et parallèles aux plans de glissement de la matrice. Dans le deuxième cas (transforma-
tion ε → α′), elle apparaît sous forme de lattes ou d’aiguilles situéesà l’intersection de plaquettes
de martensiteε.

Il existe de nombreuses formules obtenues expérimentalement pour évaluerMd30 dont celle
de Pickering et Angel (Angel, 1954) :

Md30 = 413−462(%C+%N)−9,2(%Si)−8,1(%Mn)−13,7(%Cr)−9,5(%Ni)−18,5(%Mo)(2.2)

Par exemple, pour le 304L utilisé sur les maquettes INTHERPOL, la températuresMd30 est
égale 40,4◦. A température ambiante, les aciers inoxydables 304L utilisés dans les circuits RRA
sont donc tous sensibles à la plasticité de transformation martensitique ((Akamatsu et Chevalier, 2001),
figure 2.2).

Figure 2.2: Transformation martensitique des aciers 304L utilisés dans les RRA
(Akamatsu et Chevalier, 2001)

Conditions nécessaires à la transformation martensitiquepar écrouissage. La proportion de
martensite formée par déformation plastique dépend à la fois de la nuance de l’acier, de la tem-
pérature et du chargement appliqué. Afin de savoir si au coursde notre étude la fraction de phase
martensitique formée peut être importante, nous allons étudier les conditions nécessaires à son
apparition.

– Effet de la nuance. De la nuance de l’acier va dépendre la température de transformation
et la quantité de martensite formée. Pour une même température et une même déformation
plastique, sous chargement monotone, une nuance avec un pourcentage massique de nickel
plus faible a un taux de martensite formée supérieur. En effet, le nickel favorise la stabili-
sation de l’austénite. L’acier 304 est donc plus sensible à la transformation martensitique
que l’acier 316 dès les faibles niveaux de déformation. Au contraire l’addition d’éléments
alphagènes comme le chrome ou le silicium conduit à déstabiliser l’austénite et à favoriser
la transformation martensitique. On peut aussi noter l’effet de la teneur en carbone sous
chargement cyclique. Un acier 304L décarburé avec une teneur de 0,01% de carbone for-
mera au cours de la déformation plastique sous chargement cyclique d’amplitude égale à
±0,4% un volume de martensiteα′ bien plus élevé que l’acier 304L initial (Figure 2.3,
(Krupp et al., 2001)). L’acier des maquettes INTHERPOL a uneteneur en carbone proche
de 0,014%.
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Figure 2.3: Influence de la teneur en carbone sur le volume de martensite formé
(Krupp et al., 2001)

– Effet du mode, du taux et de la vitesse de déformation. Nous allons différencier deux par-
ties : les études pour lesquelles le chargement est monotoneavec un niveau de déformation
élevé et les études pour lesquelles le chargement est cyclique. Dans le premier cas, l’objectif
est de relier la possibilité de former de la martensite suiteà l’élaboration et à la préparation
de surface du matériau de l’étude. Dans le deuxième cas, il s’agit de savoir si les conditions
de chargement cyclique des essais de fatigue thermique INTHERPOL sont capables d’in-
duire une transformation de phase martensitique.
Lebedev et Kosarchuk étudient la formation de la phase martensitique sous un chargement
monotone à température ambiante. Un chargement de tractionaugmente fortement la for-
mation de martensiteα′ et ε comparée à un chargement de torsion et particulièrement de
compression (Figure 2.4, (Lebedev et Kosarchuk, 2000)). Pour une déformation plastique
de 30%, la fraction volumique de martensiteα′ formée est de l’ordre de 90% et de 40%
en compression. Ce phénomène est la conséquence du changement de volume induit par la
transformation martensitique. La transformationγ → α′ est accompagnée d’une augmen-
tation de volume alors que la transformationγ → ε est accompagnée d’une diminution du
volume. De ce fait, un chargement de traction induira préférentiellement la transformation
γ → α′ et la phaseε diminuera. Un chargement de compression aura l’effet inverse.

Figure 2.4: Fraction volumique de phaseα′ en fonction de la déformation plastique imposée en
traction (1), torsion (2) et compression (3) (Lebedev et Kosarchuk, 2000)

Shrinivas (Shrinivas et al., 1995) étudie l’influence de la réduction de l’épaisseur par lami-
nage sur le taux de formation de martensiteα′. Pour un acier 304L, le taux de martensite
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formé augmente avec l’augmentation de la réduction de l’épaisseur et la diminution de la
taille de grain.

Figure 2.5: Fraction volumique de phase martensitique en fonction de la réduction de l’épaisseur
par laminage (Shrinivas et al., 1995)

Sous chargement cyclique, Hennessy et al. (Hennessy et al.,1976) mettent en évidence sur
un 304 une augmentation de la quantité de martensite formée pour avec le nombre de cycles
mais pour une forte amplitude de déformation imposée de 1,5%. Pour de plus faibles am-
plitudes de déformation, à 0,4%, le taux de martensite formé à température ambiante est de
l’odre de 20% à rupture. Cette valeur est cependant beaucoupplus faible à 100C̊ (Figure
2.6).

Figure 2.6: Volume de martensiteα′ observé à rupture pour différentes amplitudes de déformation
et températures (Hennessy et al., 1976)

Plus récemment, Bayelein arrive aux mêmes conclusions et souligne l’existence d’une am-
plitude de déformation plastique cyclique minimale (égaleà 0,3%) pour l’apparition de la
phase martensitique caractérisée alors par un durcissement du matériau.
Enfin, Krupp et al. (Krupp et al., 2001) étudient sous chargement cyclique l’effet de la fré-
quence pour une amplitude de déformation plastique imposéede 1,2%. Une augmentation
de la fréquence de 0,2Hz à 1hz conduit à une augmentation de latempérature de 10K et par
conséquent à une diminution du taux de transformation martensitique. Les essais INTHER-
POL ont une fréquence égale à 0,2Hz.
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Figure 2.7: Evolution du comportement cyclique en fonctiondu taux de martensite formé
(Bayerlein et al., 1989)

D’ordre général, les niveaux de température et de déformation cyclique des essais de fatigue
thermique INTHERPOL (présentés plus en détail par la suite)ne semblent pas être capables d’in-
duire de la transformation martensitique par écrouissage.Cependant, la phase martensitique peut
être présente en surface suite à la phase d’élaboration du matériau.

Influence sur les propriétés en fatigue. La présence de martensite modifie les mécanismes de
fatigue en limitant l’activité du glissement. De plus, le changement de volume accompagnant la
tansformation martensitique entraîne des contraintes résiduelles de compression plutôt bénéfiques
en endurance. Baffie et al. (Baffie et al., 2000) observent pour une amplitude de déformation plas-
tique cyclique de 0,4% l’amorçage de fissures en surface et sur des îlots de martensite. Hennessy
(Hennessy et al., 1976) montre un effet négatif de la phase martensitique sur la tenue en fatigue
pour des essais à amplitude de déformation plastique imposée supérieure à 0,4%

2.1.4 Caractéristiques en traction

Les aciers inoxydables austénitiques ont à l’origine une limite d’élasticitéRp0,2% faible et in-
férieure à 300 MPa, une résistance à la rupture inférieure à 650 MPa ainsi qu’un allongement à
rupture d’environ 60 % à l’ambiante. Pour améliorer ces propriétés mécaniques, plusieurs types
de durcissement sont possibles : un durcissement de solution solide, un durcissement par écrouis-
sage ou encore par précipitation. Par exemple, un durcissement par écrouissage (laminage à froid,
tréfilage) peut augmenter la résistance à la rupture jusqu’à1500 MPa. Cette amélioration se fait
cependant au dépend de sa ductilité.

Des essais de traction monotone effectués au cours des thèses de N. Haddar (Haddar, 2003),
V. Maillot (Maillot, 2003) et par EDF (LeRoux, 2004) montrent que la température et la nuance
de l’acier jouent un rôle important sur le comportement du matériau et notamment sur sa limite
d’élasticité. La limite d’élasticité et la résistance à la traction diminuent avec l’augmentation de la
température. Les caractéristiques mécaniques du 316L sontsupérieures à celles du 304L. Il est à
noter qu’aucune influence de l’orientation de la sollicitation par rapport à la direction de laminage
n’a été observée.

Pour des matériaux à faible énergie de faute d’empilement, au début de la déformation plas-
tique, une structure de dislocations planaire se forme, caractérisée par de nombreux défauts d’em-
pilement (figure 2.8(a)). Lorsque la déformation plastiqueaugmente, cette structure planaire tend
à disparaître pour laisser place à des structures hétérogènes caractérisées par la formation de
murs, d’amas et de cellules de dislocations (figure 2.8(b), (c) et (d)). A 1,5% de déformation
plastique, plusieurs systèmes de glissement sont activés et à 3% de déformation plastique ap-
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paraîssent les premières micromacles (figure 2.8(e)). Ces microstructures ont été observées par
Feaugas (Feaugas, 1999) et Gaudin (Gaudin, 2002) sur un acier inoxydable austénitique 316L.

(a) Glissement planaire (b) Amas de dislocations (c) Murs

(d) Cellules équiaxes
(e) Maclage

Figure 2.8: Evolution de la microstructure observée en traction à déformation imposée sur un 316L
(Gaudin, 2002)

2.2 Chargement cyclique uniaxial

Dans les paragraphes suivants le comportement mécanique etl’influence de différents para-
mètres ainsi que les microstructures de déformation observées sont présentés. Une grande impor-
tance est donnée aux effets issus de la préparation de surface et à ses conséquences en fatigue. De
plus, nous présentons en priorité les résultats sur l’acierinoxydable austénitique 304L CLI (Creu-
sot Loire Industrie) étudié par EDF et le CEA. Cet acier est celui utilisé pour les essais de fatigue
oligocyclique du chapitre 3 mais n’est cependant pas le mêmeque celui des essais INTHERPOL.
Ces essais serviront à l’identification des modèles macroscopique et polycristallin.

2.2.1 Comportement mécanique et microstructure

En général, le comportement en fatigue des aciers austénitiques 304L en déformation impo-
sée est composé de trois phases en fonction du nombre de cycles appliqués. Nous prenons ici
l’exemple du 304L CLI à 20˚C (Figure 2.9). On constate tout d’abord une phase de consolidation
avec un durcissement primaire au cours des premiers cycles.Cette phase est suivie d’une phase
d’adoucissement cyclique puis d’une phase de stabilisation qui représente la deuxième moitié de
l’essai. La stabilisation n’est cependant pas observée pour tous les essais, elle dépend de l’ampli-
tude de déformation imposée et de la température. Les phasesde durcissement et d’adoucissement
sont d’autant plus fortes que le niveau de déformation est élevé.
Le comportement général est le même en température avec un niveau de contrainte initial plus
faible. Plus la température est élevée et plus le niveau de contrainte cyclique est bas (essais à dé-
formation imposée). Pour les plus faibles niveaux de déformation, cet abaissement de contrainte est
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plus important entre 20◦C et 150◦C qu’entre 150◦C et 300◦C (LeRoux, 2004). En ce qui concerne
l’effet de la température sur l’endurance du matériau, pources mêmes essais, la température n’a
que peu d’effet sur le domaine oligocyclique (nombre de cycles inférieur à 105 cycles). Une très
légère amélioration de la résistance à la fatigue est observée à 150◦C et 300◦C par rapport à la
température ambiante. Au dessus de 105 cycles, l’effet de la température est plus marqué : les
durées de vie sont réduites lorsque l’on élève la température.

Figure 2.9: Evolution du comportement mécanique d’un 304L àtempérature ambiante
(LeRoux, 2004)

D’un point de vue microstructural, les mécanismes mis en jeuen déformation cyclique sont
les mêmes qu’en déformation monotone. Les observations au microscope électronique en trans-
mission sur éprouvettes sous déformations cycliques sont très voisines de celles observées sur
éprouvettes de traction. Le durcissement initial est reliéà la multiplication des dislocations et à
leur arrangement. L’adoucissement et la stabilisation quisuivent sont la conséquence de l’arran-
gement des dislocations en structures plus complexes commedes cellules ou à la localisation de
la déformation au niveau de bandes de glissement persistantes.

La microstructure observée au cycle stabilisé en fatigue oligocyclique (ou à rupture) va dépendre
de l’amplitude de déformation imposée et de la température.On peut distinguer trois régimes sur
la figure 2.10(a) sur deux aciers 316L (Obrtlik et al., 1994).Pour le premier régime aux faibles
amplitudes de déformation, le durcissement est attribué comme précédemment à la multiplication
des dislocations dans le plan de glissement primaire. Ellesse dissocient et créent de nombreuses
fautes d’empilement (Figure 2.10(b)). Des cyclages répétés à ces niveaux de déformation forment
un arrangement planaire stable (Figure 2.10(c)). Lorsque le niveau de déformation est plus élevé,
et que l’on atteint le deuxième régime, les dislocations de différents plans de glissement com-
mencent à interagir avec l’activation de systèmes secondaires. L’arrangement planaire du régime I
est remplacé par une structure tridimensionnelle avec des canaux et des veines. Cette microstruc-
ture durcit le matériau et ne peut accommoder totalement la déformation plastique. La déformation
plastique, pour compenser le durcissement, se localise alors dans des bandes de glissement persis-
tantes (BGP ou PSB, Figure 2.10(d)). C’est ce qui explique leplateau observé. On observe aussi la
formation de micromacles et de labyrinthes. Dans le troisième régime, aux plus fortes amplitudes
de déformation, des cellules se forment à partir des BGP ou des labyrinthes. Plus la déformation
est élevée et plus ces cellules sont de petites tailles. On note aussi que la fraction volumique de
macles augmente.
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(a) Régimes observés en fonction de la déformation plastique

(b) Régime I : nombreuses fautes d’empile-
ment àεap = 5.10−5

(c) Régime I : arragement planaire àεap =
5.10−5

(d) Régime II : apparition de BGP àεap =
1.10−3

(e) Régime III : BGP et structure en
murs àεap = 5.10−3

Figure 2.10: Les trois régimes de la courbe d’écrouissage cyclique de deux aciers 316L à tempé-
rature ambiante (Obrtlik et al., 1994) et les microstructures observées à rupture

Ces différentes microstructures ont été observées à∆εt/2 = ±0,15% et∆εt/2 = ±1% par
Anais Garcia (Garcia, 2006) sur le 304L CLI à température ambiante et à 300◦C (figure 2.11). La
température n’a pas d’effet sur le type de microstructures observées.
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(a) Structure planaire
(b) Veines et canaux

(c) Bandes de glissement persis-
tantes

(d) Micromacles

Figure 2.11: Microstructures observées en fatigue à rupture pour différents niveaux de déforma-
tions sur l’acier 304L CLI (Garcia, 2006)

Revenons au comportement mécanique en fonction du nombre decycles. Un durcissement
secondaire peut apparaitre après la phase d’adoucissementou de stabilisation, c’est le cas pour
l’essai à plus fort niveau de déformation observé sur la figure 2.9. La formation ou non de ce dur-
cissement secondaire varie en fonction de la température, du taux de déformation et de la nuance
de l’acier. Il peut survenir aussi à des niveaux de déformation faibles après la phase d’adoucisse-
ment. De nombreuses études entre 20◦ et 600◦C et à plusieurs niveaux d’amplitude de déformation
ont été réalisées pour caractériser l’apparition de ce durcissement secondaire.

2.2.2 Durcissement secondaire aux fortes amplitudes de sollicitation

Sur l’acier 304L CLI, étudié par EDF et le CEA (LeRoux, 2004),le durcissement secondaire
apparaît aux forts niveaux de déformation (∆εp/2 > ±5.10−3) à température ambiante mais n’est
pas significatif à 300C̊. Pour expliquer l’apparition du durcissement secondaire aux fortes am-
plitudes de déformation, on peut faire référence aux travaux de Bayerlein (Bayerlein et al., 1989).
Ils ont étudié la transformation martensitique induite pardéformation plastique sous chargement
cyclique uniaxial d’un 304L à température ambiante. A de faibles amplitudes de déformation
plastique (∆εp/2 < ±0,3%), Bayerlein et al. observent une saturation du comportement cyclique
après une phase de durcissement initial suivi d’un adoucissement. Au contraire, à de plus fortes
amplitudes de déformation plastique, cette saturation estremplacée par un durcissement secon-
daire. Ce durcissement secondaire est particulièrement élevé pour une amplitude de déforma-
tion plastique de 0,5% avec une augmentation de 80% de la contrainte avant rupture. Des ob-
servations au MET essaient d’expliquer ce fort durcissement secondaire. Aux faibles déforma-
tions (∆εp/2=±0,02%) les dislocations sont sous forme d’arrangements planaires avec quelques
fautes d’empilement et la phase martensitique n’est pas présente. A∆εp/2 = ±0,5%, les dislo-

Fatigue Thermique d’un acier inoxydable austénitique : influence de l’état de surface par une
approche multi-échelles

39



2. L’ACIER INOXYDABLE AUSTENITIQUE 304L : ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

cations sont arrangées en cellules et le nombre de fautes d’empilement est beaucoup plus élevé.
Les phases martensitiquesε (hexagonale compacte) etα′ (cubique centrée) sont donc présentes
(figure 2.12). La première est observée à proximité des fautes d’empilement et peut correspondre
à un arrangement régulier de ces dernières. Comme vu précédemment, la martensiteα′ se forme
soit à partir de la martensite intermédiaireε ou directement à partir de l’austenite et préférentiel-
lement sur les fautes d’empilements. Un certain niveau d’amplitude de déformation plastique doit
donc être dépassé pour former de la martensite, il est identifié à une valeur de∆εp/2 = ±0,3%
pour l’acier étudié par Bayerlein. Le début de l’apparitionde la martensite ne se fait qu’après
une certaine déformation plastique cumulée qui diminue avec l’augmentation de l’amplitude de
déformation plastique. La figure 2.13 permet de montrer le lien entre le durcissement secondaire
observé sur les courbes de comportement et l’observation demartensite.

(a) champ clair
(b) champ sombre, marten-
siteα′

(c) champ sombre, marten-
siteε

(d) champ sombre, austé-
nite γ

Figure 2.12: Transformation martensitique par déformation sur un 304L à∆εp/2 = ±0,5%
(Bayerlein et al., 1989)

2.2.3 Durcissement secondaire aux faibles amplitudes de sollicitation

Pour des amplitudes de déformation plastique faibles,∆εp/2 < ±5.10−3, le comportement
entre 20 et 600◦C dans le vide sur un 316L présente la particularité d’un fortdurcissement secon-
daire entre 200 et 400◦C. Ce durcissement secondaire est plus élevé pour de faibles amplitudes
de déformation et apparaît plus tôt dans la durée de vie de l’acier pour les hautes températures
(Alain et al., 1997a). Du fait du niveau de déformation et de la température, la transformation
martensitique ne peut pas expliquer ce durcissement secondaire. Entre 200 et 500◦C à des ampli-
tudes de déformation plastique comprises entre±6.10−4 et±5.10−3 une microstructure de type
"corduroy" est identifiée et directement reliée au durcissement secondaire (Alain et al., 1997b).
Cette structure "corduroy" ou "côtes de velours" est composée d’alignements de très petits défauts
comme des boucles de dislocations, des débris, des cavités.Cette microstructure de dislocations
est longue à se mettre en place et favorisée par la température. Elle apparaît au microscope élec-
tronique à transmission sous forme de bandes noires et blanches comme présentée sur la figure
2.14(a). La température optimale pour obtenir cette microstructure est de 400◦C. Aux faibles am-
plitudes de déformation, le durcissement secondaire est lié à cette microstructure "corduroy" alors
qu’aux fortes amplitudes, comme vu précédemment, il est relié à la formation de martensite. Le
pourcentage de corduroy formé est qualitativement une fonction croissante du durcissement se-
condaire (Figure 2.14(b)). Pour Alain et al. (Alain et al., 1997a), il n’y a pas d’association possible
entre la présence de la structure "corduroy" responsable dudurcissement secondaire et la durée de
vie. On observe une compétition entre le bénéfice de la microstructure "corduroy" et l’effet néfaste
de l’augmentation de l’amplitude de contrainte. Remarquons tout de même que des essais sur deux
aciers 304L (LeRoux, 2004) présentant ou non un durcissement secondaire donnent des durées de
vie différentes pour une amplitude de déformation de 0,25%. A température ambiante, l’acier
présentant un durcissement secondaire a une durée de vie de 226000 cycles, alors que l’acier ne
présentant pas de durcissement secondaire (304 CLI) a rompuà 80000 cycles. A 300C̊, la conclu-
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(a) Comportement mécanique en fonction de l’amplitude de dé-
formation : apparition d’un durcissement secondaire

(b) Fraction volumique de martensite formée en fonction de la
déformation

Figure 2.13: Lien entre l’apparition d’un durcissement secondaire et la transformation martensi-
tique aux fortes amplitudes de déformation pour un 304L (Bayerlein et al., 1989)

sion est identique avec une durée de vie de 92000 cycles pour le premier et de 60000 cycles pour
le second. Dans le cadre de notre étude, les essais sur l’acier inoxydable 304L présentant un dur-
cissement secondaire aux faibles amplitudes de déformation se traduit aussi par une augmentation
de la durée de vie.

(a) Microstructure "corduroy" géné-
ralisée (b) Evolution de la structure corduroy avec le

durcissement secondaire

Figure 2.14: Apparition de la microstructure "corduroy" etdurcissement secondaire
(Alain et al., 1997b)

Pour le 304L CLI, le durcissement secondaire apparaît aussipour les faibles déformations dans
l’air (∆εp/2<±3.10−3) et en température, il est plus marqué à 320◦C qu’à 165◦C (Maillot, 2003).
La microstructure à rupture observée alors à 300◦C pour ∆εp/2 < ±0,15.10−2 en présence du
durcissement secondaire présente bien du "corduroy" (Garcia, 2006).
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2.2.4 Influence de divers paramètres

2.2.4.1 Effet de la nuance

De la nuance va dépendre l’évolution du comportement mécanique cyclique et l’endurance du
matériau. Il est alors difficile de comparer différentes études. Le Roux (LeRoux, 2004) et Vincent
(Vincent et al., 2004) ont mis en évidence cet effet de nuanceen comparant un acier 304L CLI,
un acier 316L CLI (Creusot Loire Industrie) et un acier 304L THY (Thyssen). La nuance 304L
CLI ne présente un durcissement secondaire que pour les plusfortes amplitudes de déformation
à température ambiante, ce qui n’est pas le cas de la nuance THY. Vincent relie ce durcissement
secondaire à la même microstructure observée par Alain, de type "corduroy". La nuance de l’acier
joue donc un rôle sur la formation de la stucture "corduroy".Elle va aussi jouer sur les niveaux
de contrainte initiale. Cet effet de nuance est constaté à température ambiante mais aussi à des
températures plus élevées.

2.2.4.2 Effets de l’environnement et de la température

Environnement air/vide. Mendez (Mendez, 1999) a étudié l’effet de la température et de l’en-
vironnement air et vide pour un 316L à l’aide d’essais cycliques de traction-compression à dé-
formation plastique imposée (∆εp comprise entre 6.10−4 et 2.10−3). A température ambiante, le
nombre de cycles à rupture est environ deux fois plus élevé dans le vide que dans l’air. Dans l’air,
en fatigue oligocyclique, l’amorçage des fissures se situe principalement dans les grains le long des
bandes de glissement ou aux joints de grains. En fatigue à grand nombre de cycles, un amorçage
se situant aux joints de macles est largement observé. En revanche, dans le vide, les microfissures
s’amorcent principalement aux joints de grains.

Dans le vide, l’augmentation de la température favorise la résistance à la fatigue, la durée de
vie est environ quatre fois plus élevée à 300◦C qu’à température ambiante. Après 300◦C, la durée
de vie diminue pour retrouver à 550◦C celle de la température ambiante. Cette amélioration de la
durée de vie à 300◦C dans le vide peut être expliquée par la compétition entre deux phénomènes.
L’effet du vieillissement dynamique (les solutés interagissent avec les dislocations) favorisant le
glissement planaire, et l’effet Suzuki (certains solutés comme le chrome et le carbone seraient
susceptibles de ségréger sur les fautes d’empilement) favorisant le glissement dévié. Dans l’air, ce
phénomène n’est pas constaté.

Environnement air/eau. L’étude en fatigue isotherme du 304 et du 316 dans l’eau par Chopra
(Chopra et Gavenda, 1999) a révélé une diminution significative de la durée de vie dans l’eau par
rapport à l’air (Figure 2.15). Cette diminution varie en fonction de la vitesse de déformation et du
taux d’oxygène présent dans l’eau ainsi que de la température. Comme pour Mendez, dans l’air,
la durée de vie en fatigue est indépendante de la températurepour des essais entre 20 et 427◦C.

Une étude bibliographique a permis d’établir l’effet de l’environnement REP sur l’amor-
çage (Boursier, 2005). On constate un effet marqué de l’environnement REP à haute température
(300˚C) et pour des domaines de fatigue inférieurs à 105 cycles. Pour des températures inférieures
à 150˚C, on ne note pas de différence entre l’air et l’eau primaire. De même pour une limite d’en-
durance de 107 cycles à 300˚C.
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Figure 2.15: Comparaison de la durée de vie pour un acier 304 pour deux environnements : eau et
air (Chopra et Gavenda, 1999)

2.2.4.3 Effet de paramètres microstructuraux

Influence de la ferrite. Rho et al. ((Rho et al., 2000) (Hong et al., 2000)) étudient l’effet de la
ferrite résiduelle (taux de 0,23% et 0,99%) sur les propriétés de l’amorçage des fissures en fatigue
uniaxiale sous air à une amplitude de déformation de 2%. Plusle taux de ferrite est élevé et plus
la résistance à la fatigue est faible : l’interface matrice/ferrite est une zone d’incompatibilité des
déformations. Le comportement à 300 et 600◦C est identique. La durée de vie en fatigue dépend
de l’angle entre la latte de ferrite et l’axe de chargement : quand la direction de sollicitation est
perpendiculaire à la ferrite, l’amorçage est plus facile etla durée de vie en fatigue diminue. Pour
des niveaux de déformation beaucoup plus faibles et malgré un taux de ferrite plus élevé de l’ordre
de 2%, Mendez (Mendez, 1999) n’observe aucun amorçage aux interfaces matrice/ferrite.

Influence de la taille de grains. La taille de grains n’influence pas le comportement du ma-
tériau, mais la durée de vie augmente lorsque la taille de grains diminue pour de faibles am-
plitudes de déformation plastique (Maiya et Majumdar, 1977). Les essais effectués par Di-Shino
(Di-Shino et Kenny, 2003) ont été réalisés jusqu’à environ 5.106 cycles pour trois tailles de grains
(17 à 47µm). Une analyse optique montre qu’à faible nombre de cycles, de petites zones de fis-
sures se sont amorcées mais s’arrêtent à mi-durée de vie. Unefissure principale se propage alors
continuellement jusqu’à rupture. L’amorçage est relié à laformation de bandes de glissement en
surface. Les fissures se propagent de façon transgranulairepour les 3 tailles de grains. Les joints de
grains de la phase austénitique jouent le rôle de barrières pour la propagation : une augmentation
de la durée de vie est obtenue pour une microstructure fine.

Influence de la transformation martensitique. Baffie (Baffie et al., 2000) étudient le rôle de la
taille de grains sur la transformation martensitique. La quantité de martensite formée pendant la
déformation cyclique augmente avec l’amplitude de déformation imposée et la déformation plas-
tique cumulée. L’amorçage et la croissance des fissures a lieu préférentiellement dans les régions
transformées (figure 2.16). Une durée de vie maximale est observée pour une teneur en marten-
site de 35% (Mughrabi et Christ, 1997). Au dessus d’une teneur critique, la vitesse de propagation
augmente et le nombre de cycles à rupture diminue. La taille de grains semble aussi contrôler
l’endommagement. Les joints de grains sont des barrières à la propagation en déviant la transfor-
mation martensitique et retardant ainsi la propagation. Une microstructure fine (10µm) avec 20%
de martensite formée a une meilleure résistance à la fatiguequ’une structure à gros grains (40µm)
avec 2% de martensite formée. Ces auteurs ont montré l’effetbénéfique de la martensite en sur-
face. La transformationγ → α′ par augmentation de volume engendre des contraintes résiduelles
de compression, ce qui tend à retarder l’amorçage.
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Figure 2.16: Propagation d’une fissure courte à travers un ilôt de martensite à∆εp/2 = ±0,40%
(Baffie et al., 2000)

2.3 Chargement cyclique multiaxial

Peu d’études, à notre connaissance, ont été réalisées sur du304L en fatigue multiaxiale à
grand nombre de cycles. Cependant le chargement de fatigue thermique appliqué dans les zones
de mélange qui nous intéressent est un chargement multiaxial. Il est donc nécessaire de caracté-
riser le comportement du matériau en multiaxial. On distingue deux types de chargements mul-
tiaxiaux : les chargements proportionnels et les chargements non-proportionnels. Un trajet de char-
gement proportionnel est un trajet pour lequel toutes les composantes de la variable de contrôle
(contrainte ou déformation) restent proportionnelles, cequi n’est pas le cas pour les trajets non-
proportionnels. Le chargement des essais INTHERPOL est un chargement quasi-proportionnel
(chargement déphasé de 20˚ en déformation). Afin de pouvoir comparer différents trajets de char-
gements multiaxiaux, on utilise des équivalents en contrainte et en déformation plastique (Von
Mises ou Tresca), à la différence des trajets uniaxiaux qui sont directement caractérisés par la
contrainte ou la déformation au cours des cycles.

2.3.1 Chargements proportionnels

L’équivalence entre différents types de chargements proportionnels a été démontrée expéri-
mentalement par Tanaka (Tanaka et Murakami, 1985) : les courbes de durcissement/adoucissement
cycliques sont presque les mêmes en terme de contraintes équivalentes. Un chargement propor-
tionnel n’affecterait donc pas le comportement du matériau.

D’après Brown et Miller (Brown et Miller, 1979), il n’y a aucune influence sur la loi de com-
portement. Bocher (Bocher et Delobelle, 1997) montre aussiqu’aucun durcissement supplémen-
taire n’apparaît sous chargement multiaxial proportionnel contrairement aux chargements non-
proportionnels. Les contraintes et les déformations équivalentes (au sens de Von Mises) permettent
de décrire par une même expression les courbes d’écrouissage cyclique de traction et de torsion
(Doquet, 1989). Là encore, les sollicitations multiaxiales proportionnelles ne semblent pas affecter
le comportement cyclique du matériau (Figure 2.17). Cependant il est probable que la multiaxialité
a une influence sur l’amorçage.

2.3.2 Chargements non proportionnels

Au contraire les chargements non-proportionnels (traction-torsion par exemple) engendrent
un durcissement supplémentaire dans le cas de matériaux à basse EFE (Figure 2.18). Pour une
amplitude de déformation plastique équivalente, ce durcissement varie en fonction du rapport des
amplitudes de déformation respectives en traction et torsion et atteint jusqu’à 73% lorsque ce
rapport est de 1,8 sur un acier 316L (Doquet, 1989). Ce durcissement se produit dans les premiers
instants et se stabilise en quelques dizaines de cycles. Il est possible de classer les différents trajets
de chargement en fonction de leur effet durcissant. Pour le 316L, le trajet papillon semble être le
trajet conduisant à l’écrouissage maximum ((Calloch, 1998), Figure 2.19).
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Figure 2.17: Equivalence des chargements proportionels (Tanaka et Murakami, 1985)

Figure 2.18: Surécrouissage sous chargements non proportionnels (Bocher et Delobelle, 1997)

Sous chargements non-proportionnels, Bocher (Bocher et al., 2001) remarque aussi un dur-
cissement supplémentaire toujours sur un acier 316L. A une amplitude de déformation plastique
de 1,5%, la contrainte équivalente au sens de Von Mises est 1,7 fois plus élevée pour un trajet
cercle que pour un trajet en traction-compression. Des chargements biaxiaux non-proportionnels
(traction et torsion combinées en quadrature) réduisent fortement la durée de vie en fatigue par
rapport à celle en traction-compression sous une amplitudeéquivalente au sens de Von Mises à
déformation imposée, mais l’accroissent légèrement en contrainte imposée.

Le sur-écrouissage observé au niveau macroscopique des chargements multiaxiaux non pro-
portionnels peut être expliqué au niveau microscopique. D’une part, un chargement non propor-
tionnel entraîne une rotation du repère principal des contraintes ce qui multiplie le nombre de
systèmes de glissement actifs et conduit à un sur-écrouissage. D’autre part, l’énergie de faute
d’empilement faible du 304L, favorise la dissociation des dislocations. Les dislocations partielles
vont devoir se recombiner pour changer de plan de glissementce qui va entraîner des interactions
fortes entre les différents systèmes de glissement avec la formation de barrières de Lomer-Cotrell.
Ces interactions fortes entre systèmes de glissement sont responsables du surécrouissage observé.
Au contraire, pour des matériaux à forte énergie de faute d’empilement comme l’aluminium, le
sur-écrouissage sous chargement non proportionnel n’est pas observé : les dislocations parfaites
changent de plan de glissement sans interaction par glissement dévié.
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Figure 2.19: Classement des trajets non proportionnels selon leur durcissement (Calloch, 1998)

Bocher (Bocher et al., 2001) étudie la microstructure d’un acier 316L à température ambiante
sous chargements cycliques multiaxials proportionnels etnon proportionnels à contrainte impo-
sée. Un chargement multiaxial et proportionnel induit un durcissement cyclique associé au déve-
loppement d’une structure de dislocations hétérogène comme des enchevêtrements, des murs et
quelques cellules de dislocations. Le glissement planaireest encore présent pour plus de 40% des
grains. La transition entre le glissement planaire et une soustructure en cellules de dislocations est
associée au chargement non proportionnel de traction-torsion avec un déphasageφ = 90˚. Plus de
90% des grains ont une structure en cellules de dislocationspour un chargement non proportionnel
présentant la plus forte contrainte équivalente. Des micromacles apparaissent pour un chargement
non proportionnel à une valeur critique de contrainte qui correspond à celle nécessaire pour la
nucléation du maclage en chargement monotone de traction. Une seule famille de macles est ob-
servée. Le sur-écrouissage associée à un chargement non proportionnel n’est pas seulement due
à la multiplication des plans de glissement par rotation du repère principal des contraintes mais
aussi à la formation d’une structure de dislocations hétérogène.

Le tableau 2.20 suivant résume les caractéristiques microstructurales observées sous charge-
ments multiaxiaux proportionnels et non proportionnels.
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Figure 2.20: Evolution de la microstructure en fonction de la déformation pour des chargements
proportionnels et non proportionnels (Clavel et Feaugas, 1994)

L’état de triaxialité peut avoir une influence sur l’amorçage, même dans le cas d’un chargement
proportionnel, ce phénomène est détaillé par Socie (Socie,1993). Sous un chargement de torsion
pure, la direction de chargement de cisaillement est parallèle à la surface libre. La localisation de
la déformation ne conduit donc pas à l’apparition d’extrusions formant des marches et favorisant
l’amorçage. De plus, sous ce chargement les micro-fissures tendent à se propager essentiellement
en surface et s’avèrent donc moins nocives. Cette configuration correspond au cas A de la figure
2.21. A l’opposé pour un chargement de traction bi-axial, lecisaillement maximum est localisé
dans les plans formant un angle de 45˚ par rapport à la surfacelibre et la direction de cisaillement
est orientée vers la surface. Cette configuration, présentée sur le cas B de la figure 2.21, conduit à
la formation de marches de surface correspondant aux PSB et conduit à des microfissures se propa-
geant beaucoup plus vite en profondeur. Le chargement de traction alternée uniaxiale correspond
quant à lui à un état intermédiaire entre les cas A et B.

Figure 2.21: Influence de la nature du chargement sur les premiers stades de l’amorçage : cas A,
chargement en torsion et cas B, chargement en traction bi-axiale.
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2.4 Influence de l’état de surface

La fatigue thermique est un phénomène de surface, il est nécessaire de prendre en compte
l’influence de l’état de surface dans la prévision de l’amorçage des fissures. Dans le terme état
de surface sont regroupés plusieurs aspects corrélés les uns aux autres. Ces aspects sont issus
de la mise en forme (tuyauteries, soudures) et de la prépartion de surface (usinage, grenaillage,
martelage) :

– la rugosité
– les contraintes résiduelles
– l’écrouissage de surface

Nous allons détailler dans les paragraphes suivants l’influence sur le comportement en fatigue
et la durée de vie de ces différents paramètres, tout en sachant qu’il est difficile de les décorréler.

2.4.1 Influence de la rugosité

La durée de vie d’éprouvettes sollicitées en fatigue diminue lorsque la rugosité augmente. A
température ambiante, sous vide, à∆εp/2 = ±2%, la durée de vie d’un 304L est deux fois plus
faible lorsque la rugosité maximale Rm est multipliée par 10(avec une variation de 0,1 à 13µm,
Figure 2.22, (Lee et Nam, 1990)). Cette influence de la rugosité est moins marquée à 600˚C. Maiya
(Maiya, 1975) relie le nombre de cycles à l’amorçage à un paramètre de rugosité sur un acier 304
sollicité à 593◦C avec une demi amplitude de déformation totale de±1%. L’effet de rugosité est
d’autant plus important que l’amplitude de déformation estfaible. La taille de grains ainsi que la
température influent aussi sur l’effet de la rugosité : plus la taille de grains augmente et plus l’effet
de la rugosité est faible. Il en est de même pour la température.

Figure 2.22: Influence de la rugosité sur la durée de vie (Lee et Nam, 1990)

L’influence de l’état de surface a surtout été étudiée sur desessais de fatigue en contrainte
imposée dans la thèse de Petitjean sur un 304L (Petitjean, 2003). Différents usinages et prépara-
tions de surface introduisent des rugosités plus ou moins importantes, des contraintes résiduelles
de traction ou de compression et des modifications microstructurales en surface. Les surfaces et
leurs caractéristiques étudiées sont les suivantes : des états meulés avec des entailles marquées,
des états tournées, des états sablés et des états polis.

L’état de surface a un effet important sur la durée de vie en fatigue à température ambiante et
est plus marqué pour une contrainte moyenne positive. Cet effet de l’état de surface diminue avec
l’augmentation de la température. Les états polis et sablésont la plus grande durée de vie alors
que l’état meulé a une durée de vie beaucoup plus faible. Le niveau d’écrouissage des couches
de surfaces et leurs profils de rugosité sont les deux facteurs les plus influents. Les contraintes
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résiduelles ne jouent qu’un second rôle.
Une étude similaire en déformation imposée par Lehéricy (Lehéricy, 2007) conduit à des

conclusions similaires mais est cependant plus axée sur la propagation. L’état de surface meulé
avec des rayures prononcées diminue la durée de vie et le nombre de cycles à l’amorçage. Il note
aussi le rôle fondamental de la longueur des défauts de surface : la longueur sur laquelle s’amorce
la fissure principale est contrôlée par la taille de la rayurede meulage.

2.4.2 Influence des contraintes résiduelles

Les contraintes résiduelles sont définies comme des contraintes statiques multiaxiales en équi-
libre mécanique et existant à l’état "initial" du matériau.Plusieurs types de contraintes résiduelles
sont définies suivant les volumes dans lesquelles elles sontquantifiées. Les contraintes résiduelles
d’ordre I, au niveau macroscopique, sont homogènes sur plusieurs grains.

Les origines des contraintes résiduelles sont diverses, elles peuvent être introduites suite à
un traitement de surface ou à un traitement métallurgique. En règle générale, des contraintes
résiduelles négatives ont tendance à améliorer la durée de vie en fatigue des matériaux et des
contraintes résiduelles positives ont l’effet inverse. Par exemple, un rapport du CEA de 1999 par
Le Maoult (LeMaoult et LeBert, 1998) présente des résultatsd’essais de fatigue en flexion sur des
barreaux entaillés en 304L. En fond d’entaille, par des essais de flexion monotone, des contraintes
résiduelles de compression ou de traction sont introduites. Le nombre de cycles à l’amorçage
estimé sans contraintes résiduelles est de 189000. Pour un essai avec contraintes résiduelles de
compression, le nombre de cycles à l’amorçage des fissures est de 339000 ; avec des contraintes
résiduelles de traction, le nombre de cycles à l’amorçage n’est plus que de 114000.

Plus récemment, la thèse de Monin (Monin, 2007) met l’accentsur l’influence des contraintes
résiduelles associées au soudage sur la tenue en fatigue à déformation imposée. Selon la finition
des soudures, les contraintes résiduelles obtenues sont detraction ou de compression. Au départ,
les maquettes meulées étudiées possèdent sur 700µm de profondeur des contraintes résiduelles
de compression. Par la suite, l’opération de soudage modifiela distribution de ces contraintes
résiduelles. Dans le métal de base et la ZAT (Zone Affectée Thermiquement), elles deviennent des
contraintes de traction. Elles sont particulièrement élevées lorsque la soudure est arasée (de l’ordre
de 800MPa sur 100µm de profondeur). Cependant, leur évolution en profondeur est très rapide
avec des contraintes très faibles dès 800µm. La réponse en fatigue de différentes configurations
(sans soudure, soudure brute et soudure arasée) montre que les contraintes résiduelles varient très
rapidement au cours du temps mais restent de traction dans lecas des tubes soudés. Ces essais sont
des essais à faible amplitude de déformation totale en flexion comprise entre±0,052 et±0,095.
Les contraintes résiduelles sont stabilisées pendant les premiers cycles. En termes de durées de
vie, les maquettes sans soudures (contraintes résiduellesde compression) n’ont pas fissuré à 106

cycles. Les maquettes avec soudures brutes se sont fissuréesau niveau de la jonction entre le métal
de base et le cordon de soudure. Cette jonction est une zone dediscontinuité géométrique qui peut
être comparée (à une autre échelle) aux stries d’usinage desétats de surface avec une rugosité
élevée. Malgré un état de traction élevé en surface, les maquettes avec soudures arasées se sont
fissurées à un niveau de déformation imposée plus élevé et en dehors de la zone de soudage.
Ceci est expliqué par le fait que l’arasage améliore l’état de surface et enlève les discontinuités
géométriques, ce qui réduit les zones de concentration de contraintes. L’effet de fortes contraintes
résiduelles de traction issues de l’arasage est alors passéau second plan.

2.4.3 Influence de l’écrouissage de surface ou d’un préécrouissage

L’écrouissage de surface du 304L produit par l’usinage a étécaractérisé au niveau mécanique
et microstructural dans la thèse de Petitjean (Petitjean, 2003). Il en résulte un gradient d’écrouis-
sage sur une profondeur plus ou moins grande selon le type de préparation. Le niveau de microdu-
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reté du matériau peut doubler en surface comparé à celui à coeur. La microstructure observée en
surface est très écrouie par la forte déformation imposée par l’usinage. Il observe des zones recris-
tallisées (Figure 2.23), de nombreuses macles mécaniques et parfois la présence de martensiteα′

et ε. L’écrouissage superficiel peut empêcher l’émergence de bandes de glissement en surface et
retarde ainsi l’amorçage. Cependant une fois amorcées, la déformation se localisant sur les défauts,
les fissures se propagent plus rapidement (Lehéricy, 2007).

(a) Zone recristallisée

(b) Macles

Figure 2.23: Observations microstructurales en surface dugradient d’écrouissage (Petitjean, 2003)

Altenberger (Altenberger et Sholtes, 1999) observe aussi ce type de microstructure en surface
d’un 304L après laminage et grenaillage. Pour l’état grenaillé, une couche d’environ 2µm présente
des nanograins d’une vingtaine de nanomètres identifiés comme de l’austénite et de la martensite
α′ (Figure 2.24(a)). A 20µm, des régions transformées constituées de martensite sousforme de
lamelles sont observées (Figure 2.24(b)). Plus en profondeur, l’arrangement des dislocations est
hétérogène et de fortes densités sont observées. Des essaisde fatigue à contrainte imposée sont
réalisés et peu d’évolution de la microstructure de surfaceest remarquée, les zones nanocristallines
sont toujours présentes en surface. La quantité de phase martensitique est plus élevée et quelques
zones locales de cellules de dislocations sont observées encouches inférieures (Figure 2.24(d)). A
cœur du matériau, des structures de fatigue sont mises en évidence : cellules, labyrinthes...(Figure
2.24(c)). Au niveau mécanique, l’écrouissage de surface entraîne une diminution de l’amplitude
de déformation plastique et ralentit la propagation des fissures. Les contraintes résiduelles ont
tendance à s’effacer après les essais de fatigue.
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(a) Zone nanocristallineα′ en surface avant fa-
tigue

(b) Région de martensiteε avant fatigue

(c) Microstructure à coeur après fatigue
(d) Microstructure en surface après fatigue

Figure 2.24: Observations microstructurales de l’écrouissage de surface avant et après essais de
fatigue

Doquet ((Doquet et Taheri, 2000) (Doquet et Taheri, 2001)) aétudié l’effet d’un préécrouis-
sage cyclique sur le comportement cyclique et la durée de vieen fatigue d’un acier 304L. Des
essais uniaxiaux de traction-compression ont été réalisésen déformation imposée. Trois cas d’ar-
rêt du préécrouissage cyclique sont ensuite étudiés de façon à obtenir un état de contraintes ré-
siduelles nulles, négatives ou positives (Figure 2.25) avant l’essai de fatigue. Le préécrouissage
cyclique avec ou sans contraintes résiduelles diminue la durée de vie des essais de fatigue à dé-
formation imposée (même avec des contraintes résiduelles de compression, Figure 2.26). Cet ef-
fet est d’autant plus marqué que l’amplitude de déformationcyclique est faible. Par ailleurs ces
contraintes résiduelles se traduisent au cours de l’essai de fatigue par la présence d’une contrainte
moyenne non nulle initiale qui ne se relaxe que partiellement tout au long de l’essai de fatigue.
Cette relaxation est d’autant plus faible que l’amplitude de déformation imposée diminue. Un
préécrouissage monotone a aussi un effet nocif sur la tenue en fatigue. Au contraire, pour des es-
sais en contrainte imposée, le préécrouissage augmente la durée de vie du matériau en diminuant
l’amplitude de déformation. Cette mémoire est d’autant plus marquée que le préécrouissage est
important. Chaboche (Chaboche et al., 1979) avait déjà remarqué cet effet mémoire de l’écrouis-
sage sur des essais en contrainte alternée sur éprouvettes préécrouies de 1 à 50% de déformation
(en monotone). Le mode de pilotage de l’essai modifie donc le comportement.

Haddar (Haddar, 2003) étudie aussi l’influence d’un préécrouissage en fatigue isotherme et en
fatigue thermomécanique sur un 304L à déformation imposée.Il compare l’effet de deux types
de préécrouissage : un préécrouissage cyclique et un préécrouissage monotone. Le préécrouissage
influe sur le niveau de contrainte en fatigue, la contrainte moyenne, ainsi que l’amplitude de défor-
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Figure 2.25: Etat de contraintes résiduelles obtenu après préécrouissage

Figure 2.26: Effet d’un préécrouissage sur la durée de vie enfatigue (Doquet et Taheri, 2001)

mation plastique. La contrainte moyenne est plus ou moins relaxée selon le niveau de sollicitation
imposée pendant l’essai de fatigue. Aucune différence significative n’est constatée en termes de
durées de vie pour ces deux types de préécrouissage contrairement aux essais de Doquet. No-
tons que Haddar et Doquet n’utilisent pas la même nuance, ce qui pourrait peut être expliquer ce
désaccord.

2.4.4 Influence d’une contrainte moyenne

Une contrainte résiduelle moyenne peut être présente en fatigue suite à l’écrouissage de sur-
face. Des essais uniaxiaux à contrainte imposée et à température ambiante réalisés par Mughrabi et
al. (Mughrabi et Christ, 1997) sur du 304L permettent d’étudier l’effet d’une contrainte moyenne.
Une contrainte moyenne positive ou négative permet de réduire l’amplitude de déformation plas-
tique comparé à une contrainte nulle, par effet de rochet. Cette réduction est plus marquée pour de
faibles amplitudes de contrainte. Sous certaines conditions, faible amplitude de contrainte de 250
MPa, une contrainte moyenne négative et une contrainte moyenne positive ont un effet bénéfique
sur la durée de vie en fatigue. L’effet néfaste de la contrainte moyenne à déformation imposée a
été mis en évidence par (Lehéricy, 2007) et (LeRoux, 2004). Une contrainte moyenne de 60MPa
diminue la durée de vie. Sur une éprouvette grenaillée, sanscontrainte moyenne, l’amorçage se
fait à cœur du matériau et la durée de vie en fatigue est augmentée par rapport à une éprouvette
sans grenaillage. Si, sur cette même éprouvette, une contrainte moyenne de 60MPa est appliquée
tout au long de l’essai, l’amorçage se produit en surface. L’effet positif du grenaillage disparait au
profit de l’effet néfaste de la contrainte moyenne. L’effet négatif d’un état de surface est accentué
pour une contrainte moyenne de 125MPa.
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2.5 Conclusions

Les aciers inoxydables austénitiques 304L et 316L ont un comportement en fatigue dépendant
de nombreux paramètres métallurgiques, environnementauxet mécaniques. Cependant les études
sous chargement multiaxial à déformation imposée à grand nombre de cycles restent peu nom-
breuses. On retiendra principalement de cette étude bibliographique les points suivants pour notre
étude :

Le 304L présente de la plasticité cyclique même à très faibleamplitude de déformation, dans le
domaine de l’endurance. En fatigue mécanique uniaxiale isotherme, la nuance du matériau va
influencer le comportement en fatigue oligocyclique en particulier pour les faibles niveaux de
déformation. Cependant l’évolution cyclique générale reste la même, elle est caractérisée par :
un durcissement au cours des premiers cycles suivi d’une phase d’adoucissement jusqu’à rupture
pour les fortes déformations ou jusqu’à une phase de stabilisation pour les faibles niveaux de dé-
formation. Un durcissement secondaire peut être observé à faible niveau de déformation, favorisé
par une température élevée, il est attribué à la mise en placed’une microstructure dite "cordu-
roy". A plus fort niveau de déformation, ce durcissement secondaire est relié à la transformation
de phase martensitique. Les caractéristiques mécaniques et les courbes d’endurance sont en gé-
néral affectées par l’augmentation de la température, on observe une diminution du niveau de
contrainte et un abaissement des courbes d’endurance dans le domaine des faibles déformations.

En fatigue mécanique multiaxiale, seuls les chargements hors phase présentent une différence
significative par rapport aux chargements uniaxiaux avec une augmentation des niveaux de
contrainte pour des amplitudes de déformation équivalenteidentiques. Cette augmentation du
niveau de contrainte est appelée surécrouissage. Les microstructures observées sont hétérogènes
sur une plus grande plage de déformation. Les chargements multiaxiaux proportionnels sont équi-
valents aux chargements uniaxiaux au niveau du comportement, mais cette équivalence est moins
évidente en termes de durées de vie.

L’état de surface est un des paramètres les plus importants influant sur l’amorçage. Il modifie à la
fois le comportement local du matériau et sa limite d’endurance. L’état de surface inclut plusieurs
paramètres qu’il est possible de classer suivant leur importance. La rugosité a un effet néfaste qui
peut faire disparaître l’effet bénéfique d’un écrouissage de surface comme le grenaillage ou le sa-
blage. L’effet des contraintes résiduelles semble être du second ordre. Des contraintes résiduelles
négatives ont un effet bénéfique contrairement aux contraintes résiduelles positives. L’effet de
l’écrouissage de surface a été étudié à l’aide d’essais de fatigue précédés d’un préécrouissage qui
peut également apporter une contrainte moyenne pendant l’essai de fatigue (contrainte résiduelle
du préécrouissage). L’augmentation de la contrainte moyenne diminue l’endurance du matériau
et augmente l’effet négatif de l’état de surface. L’effet positif du grenaillage est aussi effacé avec
une contrainte moyenne positive. Ces études sur l’état de surface et l’effet d’un préécrouissage
mettent en évidence une particularité importante des aciers austénitiques 304 et 316 : leur effet
mémoire.

Les essais de fatigue thermique INTHERPOL devraient permettre de comprendre et de vérifier que
les mécanismes de déformation en fatigue thermique sont lesmêmes qu’en fatigue mécanique. Le
chargement appliqué est un chargement purement thermique et de ce fait multiaxial. Le nombre de
cycles appliqué est important et à la limite de la fatigue oligocylique (supérieur à1.105 cycles).
Les éprouvettes testées ont aussi différents états de surface, soudure et niveau de chargements.
Nous allons présenter dans le chapitre suivant ces essais etla caratérisation des différents états
de surface.
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Chapitre 3

ESSAIS DE FATIGUE THERMIQUE
INTHERPOL ET ESSAIS DE
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3. ESSAIS DE FATIGUE THERMIQUE INTHERPOL ET ESSAIS DE FATIGUE
OLIGOCYCLIQUE

Ce chapitre présente l’étude expérimentale réalisée au cours de ce travail. Il est composé de
deux grandes parties. La première partie rassemble les principaux résultats des essais de fatigue
thermique INTHERPOL ainsi que la caractérisation du matériau et plus précisement sa surface. La
seconde partie présente les essais de fatigue mécanique oligocyclique nécessaires à l’identification
des lois de comportement utilisées à l’échelle macroscopique dans la modélisation des essais IN-
THERPOL (chapitre 4) et à l’échelle mésoscopique dans la modélisation d’agrégats polycristallins
(chapitre 5).

3.1 Les essais INTHERPOL

3.1.1 Présentation des essais

Les essais INTHERPOL (Stephan, 2002) sont des essais de fatigue thermique de type struc-
ture, contrôlés en fréquence et en amplitude, sur des maquettes tubulaires représentatives des struc-
tures réelles de par leur taille et la possibilité d’avoir différents états de surface industriels et des
soudures présentant différents niveaux de finition. Ils ontété réalisés à EDF par F.Curtit. L’atout
majeur de ces essais est de proposer un essai intermédiaire entre les essais FATHER, parfaitement
représentatifs du composant industriel, et les essais plussimples sur éprouvettes comme les essais
"SPLASH" ou les essais sur éprouvettes normalisées. Les deux objectifs principaux de ces essais
sont de permettre de quantifier l’influence de l’état de surface et des soudures sur l’amorçage en
fatigue thermique et de valider de nouvelles méthodes d’évaluation de la durée de vie pour la fa-
tigue à grand nombre de cycles.

Grâce à un chargement d’amplitude et de fréquence constantes, ces essais permettent une ana-
lyse claire des résultats que l’on peut ensuite comparer avec les prévisions obtenues par différents
critères de fatigue. Ils sont essentiels afin de valider, au moins en régime périodique et sur struc-
ture, des méthodes de prévision d’amorçage de fissures en fatigue thermique à grand nombre de
cycles. La maquette est un tube en acier inoxydable austénitique 304L d’un diamètre d’environ
400 mm et d’épaisseur 10 mm (Figure 3.1) et comportant une soudure circonférentielle (direction
θθ).

Figure 3.1: Représentation de la maquette INTHERPOL

La maquette est soumise à un mouvement de rotation alternée qui permet de soumettre un
secteur de la surface interne à une alternance de chocs froids (spray d’eau) et de chocs chauds
(rayonnement IR) (Figure 3.2). La fréquence du chargement est contrôlée par la fréquence de ro-
tation, tandis que l’amplitude est déterminée par le temps de pulvérisation du spray et la puissance
du rayonnement. Le tube est ainsi soumis à une sollicitationthermique cyclique en peau interne
sur un secteur d’essai d’environ 70 mm. De façon à connaître et suivre le champ thermique, des
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3.1. Les essais INTHERPOL

thermocouples sont placés en surfaces interne et externe.

Figure 3.2: Schéma de principe des essais INTHERPOL

Avant de commencer le cyclage thermique, la maquette est portée et maintenue à une tempé-
rature homogène de 230◦C. Le choc froid est engendré par la pulvérisation d’un sprayd’eau foide
et le choc chaud est obtenu sur la surface refroidie par un rayonnement infrarouge intense. Selon
les essais, la période de cyclage est de 5 à 8 secondes pour uneamplitude de température de 120
ou 140◦C (température minimale de 100◦C et température maximale de 220◦C ou 240◦C). Les
essais sont interrompus périodiquement afin de détecter l’apparition de fissures. Notons que cette
identification s’effectue par ressuage, les fissures observées sont donc déjà de taille millimétrique.

Chaque essai est composé de deux parties : un essai d’endurance et un essai de caractérisation
thermique. Pendant l’essai d’endurance, la surface interne comporte 5 thermocouples répartis sur
la génératrice au milieu du secteur d’essai. Cette instrumentation est volontairement limitée afin
de perturber le moins possible le chargement au niveau de la surface interne tout en permettant de
vérifier la stabilité des conditions de l’essai. L’essai de caractérisation thermique est ensuite réalisé
sur un autre secteur de la maquette pour ne pas endommager le secteur sollicité lors de l’essai
d’endurance. Cette seconde phase est beaucoup plus instrumentée (35 thermocouples en surface
interne) afin d’obtenir une bonne connaissance des champs thermiques dans la zone d’essai. Ces
champs thermiques seront ensuite utilisés comme données d’entrée de la simulation numérique.
La durée de vie d’un essai est supérieure à 105 cycles.

3.1.2 Résultats expérimentaux

Cinq maquettes ont été testées avec des préparations de surface, des cordons de soudure et
des amplitudes de température différents (Curtit, 2005). Les états de surface peuvent être "brut"
(meulage), brossé ou grenaillé et les soudures sont araséesou non arasées et délardées ou non
délardées (Figures 3.3 et 3.5). L’état habituel des tuyauteries des circuits RRA est assez bien re-
présenté par l’état de surface "brut" des maquettes INTHERPOL (en terme de rugosité moyenne).
Cependant la surface du RRA est plus régulière et sans arrachements de matière contrairement à la
surface "brut" des maquettes. Les anciens RRA présentent des soudures délardées et non arasées.
Les nouveaux RRA n’ont plus de soudures au voisinage immédiat de la zone de mélange.
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Figure 3.3: Exemple de l’état de surface "brut"

(a) Caractéristiques des soudures et définition des zones autour d’une soudure

(b) Schémas des différentes configurations de soudures

Figure 3.4: Soudures

Les résultats obtenus sont présentés dans le tableau 3.1. Lepremier essai INTHERPOL 01
conduit à un amorçage assez rapide à 124000 cycles au niveau du pied de la pente de délardage,
zone de légère concentration de contrainte et avec un état desurface du délardage tourné. La fis-
sure présente une profondeur de 4 mm en fin d’essai. Les premières fissures en zone courante sont
détectées au ressuage à 155000 cycles. A la fin de l’essai, 18 indications significatives sont dé-
nombrées. Une expertise (Fradet et Cornuel, 2004) sur des coupes polies compte 45 fissures dont
les profondeurs varient entre 50 et 4000µm en zone courante (en dehors de la ZAT de la soudure).
Deux autres fissures sont également observées au pied du cordon de soudure. Contrairement à ce
qui est observé sur les tronçons de tuyauterie RRA expertisés où l’on observe des réseaux de faien-
çage, les dommages obtenus sur les maquettes INTHERPOL sonttous orientés dans la direction
circonférentielleθθ (Figure 3.5), ce qui est probablement lié à une amplitude de contrainte plus
élevée dans la direction axialeZZ, ce qui sera par ailleurs présenté au cours du paragraphe suivant.
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Essais Etat de sur-
face

Soudure ∆T
(˚C)

Période
(s)

Nombre
de cycles

Résultats

01 Brut Délardée,
non arasée

120 5 264 000 18 fissures (1re indication
à 124 000 cycles)

02 Brossé Non délar-
dée, arasée

120 6 489 000 pas de fissure

03 Brossé Non délar-
dée, arasée

140 8 552 000 pas de fissure

04 Partie bros-
sée et Partie
meulée

Délardée,
arasée

140 8 1 200 000 2 indications en zone
meulée à 370 000 cycles
et une indication en zone
brossée à 552 000 cycles

05 Grenaillé 140 8 466 500 non fissurée

Tableau 3.1: Résultats des différents essais INTHERPOL (Curtit et Stephan, 2007)

Figure 3.5: Ressuage en fin d’essai pour la maquette 01

Des observations fractographiques sur les faciès de rupture (Fradet et Cornuel, 2004) caracté-
risent une propagation transgranulaire en fatigue (Figure3.6) avec de nombreuses plages striées
(Figure 3.7(a)). La propagation est relativement rapide auvoisinage de la surface avec une ampli-
tude de facteur d’intensité des contraintes△K estimée à 30MPa.m1/2 pour décroître progressive-
ment jusqu’à des valeurs proches du seuil en pointe de fissure, inférieures à 6MPa.m1/2 (Figure
3.7(b)).
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Figure 3.6: Exemple de fissure transgranulaire, observée enzone courante sur la maquette de
l’essai 01

(a) Stries de fatigue en début de fissure
(b) Fractographie du fond d’une fissure en zone
courante proche du seuil de propagation

Figure 3.7: Fractographies des facies de rupture de la maquette de l’essai 01

Les essais 02 et 03 sont deux maquettes identiques mais avec une amplitude de température
plus élevée pour la deuxième, la maquette 02 n’étant pas fissuré. La maquette 03 ne présente ce-
pendant toujours aucune indication en fin d’essai au ressuage. Avec un examen micrographique,
deux fissures peu profondes ont été détectées mais sur les points de soudage de thermocouples.
Elles ne sont donc pas considérées comme significatives. L’essai 04 présentant deux états de sur-
face et une soudure délardée arasée brossée est le plus riche. Un premier amorçage est constaté sur
la partie meulé fin. A 550 000 cycles une légère indication de fissuration d’amorçage est relevée
au ressuage sur la partie brossée et confirmée à 700 000 cycles. La poursuite de l’essai 3 conduirait
donc sans doute aussi à un amorçage. Il est important de noterque l’amorçage de l’essai 4 n’a été
observé qu’en zone courante et pas au niveau de la soudure. Lorsque la soudure ne présente pas
d’irrégularités, elle ne semble donc pas être une zone d’amorçage.

3.1.3 Résultats numériques

Une simulation numérique par éléments finis thermo-élastique des maquettes et essais a été
réalisée dans une première approche (Curtit, 2005). Cette simulation s’appuie sur les mesures ac-
quises au cours de l’essai de caractérisation des champs thermiques. Le résulat de cette simulation
est exploitée selon la méthode RCC-M.

Cette simulation se fait en deux étapes (figure 3.8). La première étape purement thermique
définit le chargement thermique à partir des mesures de températures acquises en peau interne
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sur les 35 thermocouples. Les champs thermiques obtenus expérimentalement sont directement
appliqués sur la surface interne du maillage en températuresolide. Pour obtenir une description
continue du champ thermique, on effectue une interpolationlinéaire instant par instant au niveau
du secteur d’essai. Un certain nombre de cycles sont ensuitenécessaires pour obtenir une stabili-
sation dans toute l’épaisseur du tube. Le dernier cycle considéré comme stabilisé est sauvegardé
pour la deuxième étape du calcul : le calcul thermomécaniqueélastique. Cette simulation thermo-
élastique est ensuite réalisée, avec pour seul chargement,des conditions aux limites (permettant
d’éviter les mouvements de corps rigide du modèle) et les champs thermiques du cycle stabilisé.

Figure 3.8: Principe de l’interprétation numérique des essais INTHERPOL

La validation du calcul thermique est effectuée en comparant les évolutions des températures
calculées en paroi externe avec celles mesurées au même endroit lors de l’essai. La validation de
l’ensemble de la simulation numérique est effectuée par comparaison des déformations mesurées
par les jauges avec les déformations calculées au même endroit (Figure 3.9).

Figure 3.9: Comparaison entre déformations mesurées et calculées

L’évolution des composantes du tenseur des contraintes estla même pour tous les essais.
Seules les composantes axiales et circonférentielles ne sont pas nulles. Le choc froid se traduit
par une montée très rapide de la contrainte puis un palier décroissant lentement. Au début du choc
chaud, les contraintes diminuent rapidement et présententaussi un palier légèrement décroissant
à la fin. Un exemple de résultat est montré sur la figure 3.10. Lafigure 3.11 représente l’évolution
du profil de la contrainte axiale dans l’épaisseur. L’augmentation de l’amplitude de température
se traduit bien par une augmentation de l’amplitude des contraintes. On note aussi une contrainte
moyenne circonférentielle de l’ordre de 50 MPa et de l’odre de -75 MPa dans la direction axiale
au centre du secteur d’essai.
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3. ESSAIS DE FATIGUE THERMIQUE INTHERPOL ET ESSAIS DE FATIGUE
OLIGOCYCLIQUE

Figure 3.10: Résultats de la modélisation des essais : évolution du tenseur des contraintes au cours
de l’essai

Figure 3.11: Résultats de la modélisation des essais : profils d’amplitude de contrainte axiale dans
l’épaisseur du tube au centre du secteur d’essai (maquette INTHERPOL 01)

Le code RCC-M regroupe les règles de dimensionnement des Ilôts REP (Chapitre 1). Il définit
entre autres des critères de fatigue. L’amplitude de contrainte équivalente est calculée avec la
norme de TRESCA :

Sp = maxt1,t2 {TRESCA([σt1]− [σt2])} (3.1)

où [t1, t2] sont des couples d’instants et

TRESCA([σ]t) = MAX{|σ1−σ2| , |σ2−σ3| , |σ3−σ1|}t (3.2)

où σ1, σ2, σ3 sont les contraintes principales.

Dans le code RCC-M, un facteur de correction plastiqueKe est introduit. Cette correction plas-
tique est calculée à partir d’un profil de contraintes linéarisé à travers l’épaisseur. Cette hypothèse,
acceptable dans le cas de chargement mécanique ou de transitoires thermiques lents, n’est plus
adapté au chargement des zones de mélange. En effet, la fréquence de chargement se traduit par
un gradient très important en surface qui ne se prête pas à uneapproximation linéaire. Une alter-
native a été proposée dans le projet DOMZOME, s’inspirant des méthodes décrites dans le code
RCC-MR. L’influence de la plasticité est donc prise en compteen corrigeant par le facteurKν la
variation de la contrainte Sp. Cette correctionKν est alors spécifique aux zones de mélange.
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Kν = MAX

[
1;

(
1,35− 0,026

εe

)]
(3.3)

avec

εe =
∆εeq

2 = 1
2 ∗ 1

1+ν ∗ 1√
2
∗
√

(∆ε1−∆ε2)2 +(∆ε2−∆ε3)2 +(∆ε3−∆ε1)2

∆ε1, ∆ε2 et ∆ε3 étant les variations des déformations principales.

La contrainte alternée à reporter sur la courbe codifiée est :

Salt =
1
2

Ec

E
∗Kν ∗Sp (3.4)

avecEc le module d’Young conventionnel utilisé dans la construction de la courbe codifiée et E le
module utilisé lors de la simulation.

Des exemples de résultats sont rassemblés dans le tableau suivant, les contraintes étant en
MPa :

Essais Points N Sp/2 εe(%) Kν Saltmin Saltmax SaltRCC−M

01 zone courante 155000 214,35 0,101 1,094 231 219,1 220,3
03 soudure 552000 263,8 0,131 1,152 302,2 285,3 197
04 zone meulé 292000 276,1 0,1412 1,166 302,2 320,1 217,1

Tableau 3.2: Exemple de résultats issus de la simulation numérique thermoélastique des essais
INTHERPOL

Les deux valeurs minimale et maximale de Salt correspondentaux deux valeurs extrêmes de
température du cycle, caractérisées par deux valeurs de module E différentes. On compare la valeur
Saltmin avec la courbe de fatigue codifiée du RCC-M. La figure 3.12 met en évidence l’influence
de l’état de surface. L’état brut, relativement grossier, s’avère le plus pénalisant, puis viennent les
états de surface tourné, meulé fin et brossé qui présente la meilleure résistance à l’amorçage des
fissures. Les différents essais réalisés ne mettent pas en évidence une sensibilité particulière du
joint soudé vis à vis de l’amorçage de fissures de fatigue. Surl’essai 01, deux fissures ont été
observées au pied du cordon de soudure non arasé lors des examens non destructifs. Sur toutes les
autres maquettes, sur lesquelles la soudure est arasée, aucune fissure n’a été observée au voisinage
immédiat du joint.

Les essais INTHERPOL seront par la suite réinterprétés avecun calcul élastoplastique et la
prise en compte de nouveaux paramètres comme l’état de contraintes résiduelles et l’état de sur-
face. Des critères mutliaxiaux de fatigue plus pertinents seront alors appliqués.
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Figure 3.12: Résultats INTHERPOL exploités selon la méthode RCC-M (Curtit, 2005)

3.2 Caractérisation des maquettes INTHERPOL

Les surfaces des maquettes 01 et 03 ont été caractérisées. Cette caractérisation est nécessaire
afin de permettre une meilleure interprétation et modélisation des essais. On présente dans cette
partie les résultats de la caractérisation en surface de cesdeux maquettes : les niveaux de rugosité,
les caractéristiques mécaniques (contraintes résiduelles et dureté du matériau), les propriétés et
évolutions microstructurales.

3.2.1 Compositions et propriétés

L’acier utilisé pour les essais INTHERPOL est un acier de type AISI 304L dont la composition
est donnée dans le tableau 3.3. La tôle a subi un traitement thermique d’hypertrempe à 1040˚C. La
composition des maquettes INTHERPOL est comparée aux compositions de l’acier du coude du
RRA de Civaux et de celle de l’acier 304CLI. Les compositionssont assez proches avec cependant
une plus grande stabilité de l’austénite pour l’ acier 304CLI et celui des maquettes INTHERPOL
due à une teneur en Nickel plus élevée.

éléments C Mn Si S P Ni Cr Mo Cu N2

INTHERPOL 0,014 1,62 0,34 0,005 0,015 10,4 18,3 - 0,03 0,07
304CLI 0,029 1,86 0,37 0,004 0,029 10,00 18,00 0,04 0,02 0,056
RRA Civaux 0,015 1,15 0,40 0,003 0,019 9,0 18,5 0,10 - 0,1

Tableau 3.3: Composition de l’acier 304L des maquettes INTHERPOL et comparaison avec l’acier
304CLI et l’acier du RRA de Civaux (% poids)

Les caractéristiques mécaniques en traction à 20◦C sont les suivantes :
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Limite d’élasticité (MPa) Re(0,2%)=250 Re(1%)=294
Résistance à la rupture (MPa) 594
Allongement (%) 59

Tableau 3.4: Caractéristiques mécaniques 304L des maquettes INTHERPOL

L’acier 304L est un acier austénitique et possède donc une structure cubique à faces centrées.
La teneur en ferrite résiduelle est assez faible (3,0%) et seprésente sous la forme de chapelets
orientés dans le sens du laminage. On ne note pas la présence de ferrite résiduelle sur les mi-
croscopies optiques observées. De nombreux grains présentent des macles thermiques suite au
traitement de recuit (Figure (3.13)).

Figure 3.13: Microscopie optique de l’acier 304L des maquettes INTHERPOL

Les valeurs des températures de transformation martensitique et de l’énergie de faute d’empi-
lement sont rappelées (calculées avec les relations du chapitre 2.1) :

MS = −59,5˚C
Md30 = 40,4˚C

EFE = 29mJ/m2

La répartition des tailles de grains est obtenue à partir de mesures EBSD (Figure 3.14) et
aucune différence significative n’est à noter entre les directions longitudinale (direction parallèle
à l’axe ZZ de la maquette) et transverse (direction perpendiculaire à l’axe ZZ de la maquette). Ces
mesures mettent en évidence une dispersion. La taille de grains varie entre 15 et 90µm environ
avec une grande majorité comprise entre 40 et 60µm. Cependant, ces informations planes ont
tendance à surestimer le pourcentage des grains de petites tailles. De plus, les macles sont prises
en compte dans la répartition de la taille de grains. A l’aidede plusieurs cartographies, la taille de
grain moyenne est de 52µm avec un écart type de 24µm.

Figure 3.14: Exemple de cartographie EBSD et de répartitiondes tailles de grains
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3.2.2 Rugosité de surface

Des profils unidirectionnels ont été réalisés à l’aide d’un microtopographe. Les deux critères
de rugositésRa et Rt ont ainsi pu être déterminés pour les deux états de surface brut et brossé
en établissant une moyenne sur 10 plages de 2mm de longueur. La rugositéRa est la moyenne
arithmétique des valeurs absolues des écarts à la ligne "centrale" ou "ligne moyenne". La rugosité
Rt est la dénivellation la plus importante entre le plus haut sommet d’un pic et le fond le plus bas
d’un creux.
Les figures 3.15 et 3.16 présentent des cartographies 3D des états brut et brossé. Ces cartographies
mettent clairement en évidence une différence de topographie entre l’état brut et l’état brossé. Les
stries sont de profondeur et de largeur différentes avec desstries pour l’état brossé beaucoup plus
resserrées et moins profondes que les stries de l’état brut.

(a) Cartographie 3D

(b) Microscopie optique

Figure 3.15: Etat de surface brut

La rugosité de l’état de surface brut est importante (3,35µm≤ Ra≤ 5,6µm et 28,60µm≤
Rt ≤ 61,00µm). La rugosité moyenne est similaire à celle des RRA. Cependant le relief est plus
marqué que sur les composants avec de nombreux arrachementsde matière, replis de métal et
stries d’usinage pouvant atteindre 50µm de profondeur. L’état de surface brut est identifié, en
terme de valeurs de rugosité, comme proche de l’état de surface meulé de la thèse de Petitjean
(Petitjean, 2003). Contrairement à l’état brut, l’état brossé a une rugosité de surface régulière,
sans arrachement de matière et beaucoup moins élevée (0,10µm< Ra< 0,11µm et 0,95µm<
Rt < 16,1µm). Les profils de rugosité sont donnés sur la figure 3.17.
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(a) Cartographie 3D

(b) Microscopie optique

Figure 3.16: Etat de surface brossé
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Figure 3.17: Profils de rugosité des deux états de surface

3.2.3 Caractérisation mécanique

3.2.3.1 Microdureté

Des filiations de microdureté Vickers dans l’épaisseur mettent en évidence un gradient d’écrouis-
sage important de la surface et ce jusqu’à environ 300µmde profondeur, semblable à ceux relatés
dans les travaux de Petitjean. Aucune différence significative entre l’état vierge et l’état fatigué n’a
été observée comme le montre les figures 3.18 et 3.19. La microdureté en extrême surface (10µm)
atteint 450Hv pour l’état brut et un peu plus de 300Hv pour l’état brossé.
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Figure 3.18: Evolution de la microdureté en surface pour l’état brut
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Figure 3.19: Evolution de la microdureté en surface pour l’état brossé

3.2.3.2 Contraintes résiduelles d’ordre I

L’empilement régulier des atomes peut être décrit par un ensemble de plans cristallins définis
par une distance interréticulairedhkl dépendant des indices de Miller (hkl) de chaque plan. Cette
distance est mesurable par Diffraction des Rayons X (DRX) grâce à la loi de Bragg. Dans un
matériau polycristallin, il exite toujours une famille de plans (hkl) qui va donner lieu à une diffrac-
tion. Pour décrire un pic de diffraction, plusieurs paramètres sont utilisés : la position angulaire,
la largeur et la hauteur du pic. Pour un cristal parfait, sansdéfauts, le pic est extrêmement fin et
symétrique. L’état microstructural d’un matériau polycristallin repose d’une part sur les relations
entre la forme d’un pic et la microstructure et d’autre part sur les relations entre la position et les
contraintes macroscopiques.

Des mesures de contraintes résiduelles par Diffraction desRayons X ont été réalisées sur les
maquettes 01 et 03, état brut et état brossé (Lebrun, 2003). Ces mesures ont été réalisées après
l’essai de fatigue thermique dans les directions axiale et circonférentielle des maquettes (figure
3.20). Des mesures hors secteur d’essai servent de référence et décrivent les contraintes résiduelles
initiales de la maquette.

Les résultats montrent une évolution des contraintes résiduelles au cours de l’essai vers des
contraintes résiduelles de compression. La position de la soudure, correspondant à la position
axiale de 100mm, reste visible sur les profils pour les deux maquettes et dans les deux directions
sur une distance de 10mm environ. D’après Monin (Monin, 2007) ces contraintes résiduelles se
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stabiliseraient pendant les premiers cycles. Par exemple,dans son étude, sur des maquettes avec un
état de surface brut et sans soudures, les contraintes résiduelles initiales en surface sont de l’ordre
de -191MPa. Après 5 cycles, ces contraintes changent de signe et deviennent des contraintes de
traction de l’ordre de 51MPa. Après un million de cycles, elles sont égales à 54MPa. Si par contre
on se réfère aux travaux de Doquet (Doquet et Taheri, 2000), des essais cycliques à faible am-
plitude de déformation sur éprouvettes ayant subi un préécrouissage entraînant des contraintes
résiduelles de compression ne montrent une relaxation que partielle de ces contraintes résiduelles.

Sur l’état de surface brut, les contraintes résiduelles axiales initiales sont des contraintes de
traction de l’ordre de 200 MPa dans les deux directions. L’état de surface brossé présente des
contraintes résiduelles de compression d’environ 250 MPa (-300 dans la direction axiale et -230
dans la direction circonférentielle). Le cyclage thermique se traduit pour les deux états par un
décalage des contraintes vers un état de compression atteignant des valeurs de l’ordre de -300
à -400 MPa. Ces contraintes après cyclage sont cependant mesurées après refroidissement de la
maquette. Ce décalage peut alors s’expliquer par le fait quela génératrice, plus froide, se déforme
en traction par effet de rochet. Cette génératrice se retrouve ensuite après refroidissement final
(refroidissement total de la maquette) dans un état de compression.

Les mesures de contraintes résiduelles permettent de mesurer les largeurs de pics de diffrac-
tion, caractéristiques de la densité de défauts associée à l’état de déformation plastique du volume
irradié par les rayons X. Les pics de diffraction permettentainsi de caractériser qualitativement
l’écrouissage du matériau lorsque celui-ci a été déformé mécaniquement. Les largeurs de pics sont
quasiment identiques à l’état initial et à l’état cyclé. Ce résultat confirme l’absence d’évolution de
l’écrouissage (de la déformation plastique) comme déjà observé par les mesures de microdureté.
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(b) Etat brut : contraintes circonferentielles
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(c) Etat brossé : contraintes axiales
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(d) Etat brossé : contraintes circonférentielles

Figure 3.20: Mesures de contraintes résiduelles en surfaceinitiales et après essais de fatigue ther-
mique sur les états brut et brossé
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Le tableau 3.5 récapitule l’état de contraintes résiduelles dans la zone courante des maquettes
01 et 03.

Etat Brut Etat Brossé
Contraintes avant essai après essai avant essai après essai
axiales 200 -150 -300 -400
Contraintes avant essai après essai avant essai après essai
circonférentielles 350 0 -250 -450

Tableau 3.5: Contraintes résiduelles en zone courante, mesurées à froid (MPa)

3.2.4 Caractérisation microstructurale initiale en surface

Afin de caractériser la microstructure en surface du matériau à une échelle plus fine, des obser-
vations au microscope électronique en transmission ont étéréalisées. Ces observations permettent
de caractériser les mécanismes de déformation plastique induits par les différentes préparations
de surface des maquettes INTHERPOL : usinage "brut", brossage, ou grenaillage. La méthode de
préparation des échantillons est donnée en Annexe A.
Les parties suivantes se focalisent sur l’état de surface leplus mauvais, c’est à dire sans finition de
surface, l’état "brut" de la maquette 01. Cet état de surfacepeut être comparé à un état meulé et
ses caractéristiques ont été présentées précédemment. Ce premier paragraphe présente les résul-
tats d’observations pour le matériau initial, c’est à dire avant le cyclage thermique. Le paragraphe
suivant aura pour objectif de déterminer les évolutions microstructurales suite aux cycles ther-
miques. On distingue principalement quatre grandes zones de niveaux de déformation différentes
et croissantes du coeur vers la surface.

3.2.4.1 Microstructure observée à coeur du matériau

Le matériau initial à cœur, à une profondeur d’environ 5mm, aété observé. La structure de
dislocations révèle une densité faible sans arrangements particuliers. La densité à cœur est me-
surée à 9.1012 m−2 et présentée sur la figure 3.21. Ce niveau de densité de dislocations est en
général celui observé sur ce type de matériau. Des densités de dislocations identiques ont été aussi
mesurées plus proches de la surface, à 600 et 400µm. Le matériau à coeur ne semble pas avoir été
affecté par l’usinage jusqu’à 400µm de profondeur.

3.2.4.2 Microstructure observée 300 et 250µm de profondeur

En se rapprochant de la surface, à 300µm la densité de dislocations a déjà fortement augmenté
(figure 3.22(a)). A 250µm, on remarque de nombreuses fautes d’empilement étendues comme
observéesur la figure 3.22(b). A cette distance, la multiplication des défauts met en évidence un
début de déformation plastique liée à l’usinage.
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Figure 3.21: Dislocations à coeur du matériau à l’état initial à d=5mm de profondeur -ρ ⋍

9.1012m−2

(a) Forte densité de dislocations à
d=300µm - ρ ⋍ 1014m−2

(b) Fautes d’empilement à d=250µm

Figure 3.22: Evolution de la microstructure à d=300 et 250µm de profondeur

3.2.4.3 Microstructure observée à 200 et 130µm de profondeur

A partir de 200µm de profondeur, l’effet de l’usinage de surface commence à être beaucoup
plus marqué sur la microstructure du matériau. La déformation plastique induite est plus forte et
une structure hétérogène apparaît avec la formation de structures de dislocations plus complexes
et de micromacles (figure 3.23(a)). On rappelle que le maclage intervient assez rapidement sous
chargement monotone dans les aciers de type 304L. La faible énergie de défaut d’empilement du
304L rend le glissement dévié difficile, créant des contraintes internes dans les grains. Le maclage
est un moyen de relaxer ces contraintes internes. Des observations à 130µm de la surface per-
mettent de mieux mettre en évidence ces micromacles de déformation (Figure 3.23(b)). Certains
grains cependant ne présentent pas cette structure de déformation mais des densités de dislocations
élevées sans arrangement particulier, signe d’une déformation plastique moins importante du grain
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observé (figure 3.24).

(a) Début de formation des micro-
macles à d=200µm

(b) Micromacles et fautes d’empilement à d=130µm

Figure 3.23: Evolution de la microstructure planaire vers une microstructure tridimensionnelle

Figure 3.24: Forte densité de dislocation

Microstructure observée sur les premiers microns de la surface Des observations sur les
premiers microns de la surface montrent bien le niveau très élevé de déformation plastique du
matériau. Avec l’augmentation de la déformation plastique, les micromacles sont beaucoup plus
nombreuses (figure 3.2.4.3(a)). Des zones avec des grains detaille nanométrique sont observées lo-
calement sur les deux premiers microns (figure 3.2.4.3(b)).L’indexation des clichés de diffraction
de ces zones montre que ces nanograins correspondent à une structure cubique centrée associée
à de la martensiteα′

. Cette transformation de phase de l’austénite en martensite sous forme de
nanograins ainsi que le maclage intense montrent bien les forts niveaux de déformation engendrés
par l’usinage du matériau.
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(a) Maclage important obervée sur les premiers microns de la
surface

(b) Nanograins de martensiteα′
sur une profondeur de 2µm

en surface

Figure 3.25: Microstructure en extrême surface

Le tableau 3.6 résume les observations microstructurales réalisées en surface de la maquette
INTHERPOL 01 (état de surface brut) dans son état initial ainsi que les valeurs de microdureté.
Par comparaison, des observations ont aussi été réalisées sur la maquette INTHERPOL 03 pré-
sentant un état de surface brossé. L’évolution générale de la microstructure de l’état de surface
brossé en fonction de la profondeur est identique à l’état desurface brut jusqu’à environ 150µm
de profondeur (comme déjà remarqué sur les filiations de microdurété). La couche de surface très
écrouie de l’état de surface brut, caractérisée par une trèsforte densité de macles et des zones de
petits grains, a simplement été "enlevée" par l’opération de brossage. La microstructure observée
sur les premiers microns de l’état de surface brossé correspond à celle observée à une centaine
de microns de profondeur de l’état de surface brut caractérisé par des micromacles et une forte
densité de dislocations.
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Profondeur Microstructure Microdureté
(µm) Brut Brossé Brut Brossé
Coeur Faible densité de dislocations 180
∼300 Forte densité de dislocations 200
∼250 Forte densité de dislocations et fautes d’empilement 225
∼200 Début du maclage 250
∼150 Forte densité de macles Forte densité de disloca-

tions et macles
275

∼2 Fortes densité de macles
et zones de nanograins

Forte densité de disloca-
tions et macles

> 400 300

Tableau 3.6: Résumé des caractéristiques de l’état de surface brut et de l’état de surface brossé

3.2.5 Effet du cycle thermique sur la microstructure

Des observations sur la maquette 01 après l’essai ont éte réalisées dans le but de qualifier les
modifications microstructurales engendrées par les cyclesthermiques. A cœur, la microstructure
de la maquette n’a pas évolué ce qui semble logique étant donné qu’à cette profondeur le matériau
n’a subi aucune déformation thermique cyclique, d’après les résultats de la simulation numérique
des essais. En se rapprochant de la surface, des observations à 190µm montrent des micromacles
de déformation. Il est difficile de savoir si elles sont issues de l’usinage de surface ou du cyclage
thermique. Les déformations cycliques plastiques calculées en surface sont d’un niveau faible, de
l’ordre de 1.10−3. Les essais oligocycliques sur éprouvettes en 304L effectués à EDF et observées
au MET (Garcia, 2006) ne montrent pas la présence de macles à une demi amplitude de défor-
mation totale de 1,5.10−3 mais une structure planaire avec de nombreux défauts d’empilement.
Les dislocations sont majoritairement organisées en réseaux planaires, correspondant au régime I.
Certaines microstructures correspondant au régime II sontobervées dans certains grains comme
des bandes de glissement persistantes avec des structures en échelles. Quelques cellules sur des
zones de phase martensite sont aussi détectées. Il serait donc plus propable que les micromacles
observées sur INTHERPOL en fin d’essai soit les mêmes que celles observées à l’état initial. Par
conséquent, ces micromacles seraient issues de l’usinage et non du cyclage thermique. En dehors
des zones de maclage, la densité de dislocations à 190µm est élevée et leur arrangement semble
tout de même mieux organisé. Un début de formation de cellules de dislocations est mis en évi-
dence. A 90µm de la surface, les macles sont plus nombreuses et comme pourl’état initial plus
fines. Elles proviennent comme précedemment sans doute de l’usinage et non du cyclage ther-
mique. Là encore des zones présentant des densités de dislocations élevées laissent apparaître des
structures mieux organisées (cellules), signe d’une déformation plastique cyclique.

Après cyclage thermique, il est cependant difficile de voir une évolution significative de la
microstructure même si celle-ci semble plus organisée. L’état de surface brut de la maquette 01
est trop grossier et les couches superficielles sont trop écrouies pour observer des structures de
dislocations issues du cyclage thermique. Des observations après essai ont donc été réalisées sur
la maquette 03. Il apparaît alors dans la microstructure deux principales caractéristiques de mi-
crostructure de fatigue : la formation de "corduroy" (figure3.28) et un arrangement planaire bien
marqué des dislocations. Ces structures de déformation sont observées sur éprouvettes de fatigue
après des essais à très faible amplitude de déformation et à température (300˚C) comme présenté
dans l’étude bibliographique du chapitre 1.
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(a) Macles issues de l’usinage

(b) Cellules peu structurées

Figure 3.26: Maquette 01 : Microstructure observée après essai sur l’état brut à d=190µm de pro-
fondeur

(a) Forte densité de micromacles en
proche surface

(b) Structures organisées de disloca-
tions

Figure 3.27: Maquette 01 : Microstructure observée après essai sur l’état brut à d=90µm de pro-
fondeur
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Figure 3.28: Maquette 03 : Observation de struture de fatigue après essai sur l’état brossé à 140µm :
structure dite "corduroy"

Figure 3.29: Maquette 03 : Structure planaire de fatigue après essai sur l’état brossé à d=140µm et
80µm de profondeur
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3.3 Résumé

Les deux maquettes INTHERPOL 01 et 03 ont été caractérisées etune première simulation ther-
moélastique des essais a été réalisée. La maquette 01 conduit à un amorçage rapide au niveau
du délardage meulé puis en zone courante. La maquette 03 n’a pas fissuré malgré une augmen-
tation de l’amplitude de température appliquée. Cependant, la maquette 04 avec le même état de
surface sur la moitié du secteur d’essai et le même chargement que la maquette 03 a fissuré avec
une première indication à 550000 cycles confirmée à 700000 cycles. La poursuite de l’essai sur la
maquette 03 aurait donc sans doute conduit aussi à l’observation d’un amorçage. La comparaison
de la contrainte Salt avec la courbe de fatigue codifiée du RCC-M a mis en évidence l’influence de
l’état de surface. L’état brut s’avère le plus pénalisant puis viennent les états de surface tourné,
meulé fin et brossé qui présente la meilleure résistance à l’amorçage des fissures. Les différents
essais réalisés ne mettent pas en évidence une sensibilité particulière du joint soudé vis à vis de
l’amorçage de fissures de fatigue. Sur l’essai 01, deux fissures ont été observées au pied du cor-
don de soudure non arasé lors des examens non destructifs. Sur toutes les autres maquettes, sur
lesquelles la soudure est arasée, aucune fissure n’a été observée au voisinage immédiat du joint.
Les maquettes mettent en évidence un gradient d’écrouissage initial présent sur environ 300µm de
pronfondeur, caractérisé par des mesures de microdureté etdes observations microstructurales.
La maquette 01 avec un état de surface brut a un niveau de rugosité élevé avec de nombreux
arrachements de matière et des stries d’usinage prononcées. La microdureté atteint plus de 400Hv
comparée à une valeur de 200Hv à coeur du matériau. L’état brossé de la maquette 03 a une
rugosité beaucoup moins marquée, faible et régulière. La microdureté en surface n’atteint "que"
300Hv. Cet état de microdureté n’évolue pas avec le cyclage thermique sur les deux maquettes.
Des mesures de contraintes résiduelles montrent que le cyclage thermique se traduit en fin d’essai
après refroidissement par un décalage négatif des contraintes vers le bas d’environ 400MPa pour
l’essai 01 et 150MPa pour l’essai 03.
La caractérisation microstructurale effectuée au MET à l’état initial confirme le gradient
d’écrouissage observé en microdureté sur 300µm. L’évolution des densités de dislocations et la
présence d’une forte fraction volumique de macles pour la maquette 01 montre le niveau élevé de
déformation plastique induit par l’usinage. Des zones locales de nanograins de martensite sont
même observées sur les premiers microns. Après cyclage thermique, il est difficile de voir une évo-
lution significative de la microstructure même si celle-ci semble plus organisée. L’état de surface
brut de la maquette 01 est trop grossier et les couches superficielles sont trop écrouies pour obser-
ver des structures de dislocations issues du cyclage thermique. Des observations après essais ont
donc été réalisées sur la maquette 03. Il apparaît alors dansla microstructure deux principales
caractéristiques de microstructure de fatigue : la formation d’une microstructure dite "corduroy"
et des arrangements planaires bien marqués des dislocations.
La couche écrouie en surface des maquettes a été caractérisée par des mesures de microdureté
et des observations microstructurales. Cette couche de surface a des caractéristiques bien diffé-
rentes de celles du matériau à coeur et doit être prise en compte dans la modélisation des essais
INTHERPOL. Une nouvelle simulation plastique des essais nécessite alors une loi de comporte-
ment capable de rendre compte à la fois du comportement du matériau à coeur de la maquette et
du comportement de la couche écrouie en surface. Pour l’identification d’une telle loi de compor-
tement, nous avons besoin de réaliser des essais de fatigue sur un matériau vierge, représentant le
matériau à coeur, et des essais sur un matériau préécroui, représentant le matériau de surface. La
difficulté réside alors dans le choix et l’identification du préécrouissage du matériau. Les parties
suivantes présentent les essais de fatigue oligocyclique réalisés et une justification du choix des
conditions de pré-écrouissage.
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3.4 Essais de fatigue oligocyclique

Dans cette partie, nous présentons les différents essais defatigue oligocyclique. Deux types
d’essais ont été réalisés afin d’identifier au mieux la loi de comportement de l’acier inoxydable
304L utilisée dans le calcul de structure des essais INTHERPOL. Les premiers essais sont des
essais uniaxiaux de traction-compression, appelés essaissur matériau "vierge", les seconds sont
des essais de traction-compression avec une prédéformation, notés essais sur matériau "préécroui".
Tous ces essais sont réalisés à 20 et 300˚C. Cette prédéformation ou préécrouissage a pour objectif
de reproduire l’écrouissage de surface du matériau issu de l’usinage et caractérisé dans la partie
précédente sur les maquettes INTHERPOL et plus particulièrement l’état de surface brut. Le choix
du type de préécrouissage est expliqué dans la première partie avec une rapide présentation des
mécanismes et propriétés de l’usinage. Des essais multiaxiaux de traction-torsion proportionnels
et non proportionnels ont aussi été effectués. Ces essais doivent permettre de valider la loi de com-
portement sous chargement multiaxial.

Les méthodes expérimentales et le résumé de tous les essais sont décrits en Annexe B, seuls
les essais à 20◦C sont présentés dans ce chapitre.

3.4.1 Le préécrouissage

3.4.1.1 Mode d’écrouissage en surface au cours de l’usinage

Création de zones de cisaillement. L’usinage par tournage d’un acier austénitique 316L a
été étudié en particulier dans le cadre de deux thèses à l’ENSAM d’Angers ((Changeux, 2001),
(M’Saoubi, 1998)).

La figure 3.30 présente une vue schématique d’une coupe en tournage orthogonal et de la
création d’un copeau. C’est un procédé par enlèvement de matière où l’arête de la coupe est à la
fois rectiligne et perpendiculaire à la direction donnée par la vitesse de coupe, Vc, et par la vitesse
d’avance, Va.

Les sollicitations subies par la surface du matériau peuvent être assimilées à du cisaillement
pur. Lors de l’usinage, trois zones de cisaillement sont définies et représentées sur la figure 3.30.
L’avance de l’outil génère une zone de cisaillement intenseentre la pointe de l’outil et la surface
de la pièce, c’est la zone de cisaillement primaire notée Z1.La zone de frottement entre l’outil et le
copeau génère une zone de cisaillement secondaire Z2. Enfin sur la nouvelle surface du matériau
formée, une zone de cisaillement tertiaire Z3 est observée.Les déformations plastiques induites
dans ces zones sont très élevées avec des niveaux de cisaillement compris entre 1 et 6.

Les vitesses de déformation sont de l’ordre de 103 à 106 s−1. Avec la forte déformation plas-
tique et les frottements outils, ces zones sont soumises à defortes températures. On note de plus
une zone de forte pression hydrostatique en pointe de l’outil. Ces trois zones de cisaillement sont
caractérisées notamment par des observations morphologiques et métallurgiques ainsi que des me-
sures de textures cristallines et de microdureté. Ces études ont notamment montré une différence
de chargement et de température dans les différentes zones comme le résume le tableau 3.7.

Zone Z1 Zone Z2 Zone Z3
Zone sollicitée quelques 10µm quelquesµm quelquesµm
Déformation >5 supérieure à Z1 supérieure à Z1
Vitesse de déformation quelques 104s−1 supérieure à Z1 supérieure à Z1 ?
température (˚C) 400 800 <350 davantage localement

Tableau 3.7: Chargement dans les trois zones de cisaillement (Changeux, 2001)

Les observations des zones de cisaillement sont principalement réalisées sur les copeaux d’usi-
nage, considérés comme le "miroir" de la surface de la pièce.Les copeaux, généralement en dent
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Figure 3.30: Vue shématique de la zone de coupe : formation detrois zones de cisaillement
(M’Saoubi, 1998)

de scie présentent une forte hétérogénéité de déformation.Des bandes de cisaillement sont bien
marquées et localisées au coeur du copeau caractérisant la zone primaire. Une couche de cisaille-
ment intense sur la face inférieure du copeau ayant été en contact avec l’outil de coupe est aussi
mise en évidence et représente la zone secondaire. Au contraire au coeur des dents de scie le
niveau de déformation reste faible (Figure 3.31).

Figure 3.31: Exemple de copeaux obtenus sur un acier inoxydable austénitique 316L après usinage
(Changeux, 2001)

Caractérisation des copeaux et relations avec la surface des maquettes INTHERPOL. Les
maquettes INTHERPOL ont été usinées et pour certaines ont reçu des finitions de surface comme
le brossage pour la maquette 03 ou le grenaillage. La maquette 01 n’a subi aucune finition de
surface et est à l’état dit "brut" de réception. Il est alors intéressant de comparer les résultats
obtenus sur les copeaux d’usinage des études précédentes etla caractérisation de surface de la
maquette 01.

Les mesures de textures sur les copeaux présentent une orientation cristallographique préfé-
rentielle et identique dans les trois zones. Dans le cas des maquettes INTHERPOL aucune mesure
de texture n’a été réalisée en Diffraction des Rayons X. L’indexation des grains par EBSD (Elec-
tron Beam Scatter Diffraction) en surface n’a pas été possible du fait de leur trop forte déformation
(chapitre 5).

Dans la zone primaire de cisaillement, où la température estla moins élevée, la phase mar-
tensitiqueα’ a été détectée. Sur des essais de coupe avec lubrification, de la martensiteα’ est
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sans doute présente dans les trois zones. Sur la maquette INTHERPOL, en extrême surface, la
martensiteα’ a aussi été mise en évidence.

La microdureté dans la zone de cisaillement primaire sur lescopeaux atteint 400Hv au centre
de la zone. A l’intérieur des dents des copeaux, elle est de l’ordre de 300Hv. Cette valeur de 400Hv
est similaire à celle mesurée en surface d’INTHERPOL.

Enfin, les contraintes résiduelles en surface des essais de coupe sont toujours des contraintes
de tension comme sur INTHERPOL. Leurs valeurs varient avec la vitesse et l’avancée de l’outil
mais sont du même ordre de grandeur (200/400MPa).

En conclusion, il semblerait que la surface des maquettes INTHERPOL a subi un usinage
sensiblement similaire aux essais de coupe par tournage desétudes de l’ENSAM ou qui, en tout
cas, a produit les mêmes effets. L’état de surface brut des maquettes INTHERPOL se rapproche
d’un état de surface meulé grossièrement. Les conditions "d’enlèvement de matière" sont donc
plus complexes que dans le cas d’un tournage. Cependant, la meule peut être considérée comme
une multitude de "petits outils". De plus les observations que nous présentons dans ce paragraphe
semblent montrer suffisament de similitudes pour que nous puissions faire le parallèle avec notre
étude. L’écrouissage de surface du matériau des maquettes INTHERPOL s’apparenterait donc à
une très forte déformation de cisaillement pur.

3.4.1.2 Essais de cisaillement sur éprouvettes ’chapeaux’

Des essais de cisaillement ont été réalisées sur le 304L CLI àl’ENSAM d’Angers. Ces essais
ont pour objectif de reproduire par un essai mécanique le chargement de l’usinage, plus parti-
culièrement la zone primaire de cisaillement. Ce sont des essais à vitesse de déformation élevée
utilisant un dispositif de compression par choc à barres de Hopkinson. Ce système utilise la pro-
pagation d’ondes élastiques dans des barres circulaires defaible section et de grande longueur.
L’échantillon est placé entre une barre d’entrée sur laquelle on lance un projectile et une barre de
sortie (figure 3.32). Des jauges de déformations sont collées sur chacune des barres.

Figure 3.32: Montage d’essais par choc à barres de Hopkinson(Changeux, 2001)

Grâce à une géométrie d’éprouvette particulière, appelée "chapeau" (figure 3.33), une partie de
l’éprouvette est mise en compression à une forte vitesse. Une bande de cisaillement se développe
au niveau du rayon de raccordement et se propage vers le centre. Des études micrographiques
ont révélé des similitudes entre ce type d’essais et l’usinage (texture, morphologie, microdureté)
même si la déformation par usinage est plus élevée, plus localisée et plus homogène.

Trois vitesses de déformation supérieures à 103s−1 ont été testées. Des mesures de microdureté
et des observations MET ont été réalisées. La microdureté atteinte au centre de la zone cisaillée est
supérieure à 400Hv (figure 3.34), ce qui correspond aux valeurs en extrême surface de la maquette
INTHERPOL 01. Les observations MET au centre de la zone cisaillée montrent la présence de
macles de déformation (figure 3.35) comme observées en surface de la maquette mais aucune
zone nanocristalline.

Ces essais sur éprouvettes "chapeaux" à l’aide d’observations MET et de mesures de micro-
dureté ont permis de valider le mode de déformation en cisaillement de la surface de la maquette
INTHERPOL 01. Pour un meilleur état de surface, comme l’étatde surface brossé de la maquette
03 avec une microdureté de 300Hv et une densité de macles moins élevée, on peut penser que
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Figure 3.33: Eprouvette "chapeau" (Changeux, 2001)

Figure 3.34: Zone de cisaillement obtenue sur une éprouvette chapeau en 304L et évolution de la
microdureté dans la zone cisaillée

Figure 3.35: Microstructure de déformation au centre de la zone cisaillée : micromacles de défor-
mation

la couche la plus écrouie a été enlevée par le brossage (50 à 100µm). Le niveau de déformation
serait alors identique à celui de l’état brut mais à quelquesdizaines de microns. La déformation de
cisaillement serait alors plus faible.

3.4.1.3 Choix du préécrouissage

La modélisation plus avancée des essais INTHERPOL nécessite d’introduire le gradient d’écrouis-
sage de surface sans pour autant simuler l’usinage, qui reste un problème très complexe. Dans ce
travail, seule la maquette 01 sera modélisée.
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Une loi de comportement élastoviscoplastique avec effet mémoire est choisie et va faire l’objet
d’une identification. Cette loi va permettre d’introduire un gradient de variables internes à l’état
initial qui devra reproduire au mieux l’écrouissage de surface. Pour identifier cette loi, des essais
de fatigue oligocyclique classiques sont nécessaires. Et pour identifier les gradients de variables
internes, des essais avec un préécrouissage représentant l’usinage sont aussi indispensables.

La déformation en surface des maquettes INTHERPOL après usinage serait du cisaillement
pur mais ce type de déformation est difficile à reproduire. Oncherche alors à représenter l’usinage
par un essai mécanique plus simple que les essais de cisaillement de type Hopkinson et permettant
de réaliser des essais de fatigue par la suite. Pour cela, desessais de traction à différents niveaux ont
été réalisés. En effet, ces essais sont simples et peuvent être effectués sur des éprouvettes de fatigue
uniaxiale. Ces essais ont ensuite fait l’objet d’une caractérisation microstructurale et mécanique
par des mesures de microdureté afin de choisir le niveau de déformation se rapprochant au plus de
celui observé en surface par cisaillement et n’introduisant aucun endommagement.

Les mesures de microdureté obtenues sur les essais monotones sont inférieures à celles de
surface de l’état brut de la maquette INTHERPOL. En tractionmonotone à 20% de déformation
totale, la microdureté Vickers est en moyenne de 280Hv et peut atteindre dans certains grains
un peu plus de 300Hv. Comme vu dans la partie précédente, la couche fortement écrouie est
limitée à quelques microns puis suivie d’une couche de 150 à 200µm plus faiblement écrouie,
avant d’atteindre le matériau vierge. Par analogie, cette dureté de 300Hv obtenue sur les essais de
traction monotone à 20% pourrait correspondre à une zone située à quelques dizaines de microns
sous la surface de la maquette 01.

Les microstructures observées révèlent pour le chargementmonotone à 20% la présence de
macles avec une sous-structure cellulaire (figure 3.36). Cette sous-structure cellulaire n’a pas été
observée sur les essais de cisaillement. Sur un essai monotone à 14% de déformation, cette sous
structure n’a pas été mise en évidence.

Nous pouvons donc considérer que pour le calcul de structure, dans lequel la discrétisation
spatiale ne permet pas de reproduire la première couche de surface de quelques microns, l’utili-
sation d’une loi de comportement identifiée sur des essais cycliques avec un pré-écrouissage en
traction monotone de l’ordre de 14% semble cohérente en terme de valeurs de microdureté et de
microstructure, avec les gradients observés sur les maquettes.

Figure 3.36: Observations MET : préécrouissage monotone à +20% en déformation totale
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3.4.2 Essais sans préécrouissage

3.4.2.1 Résultats des essais

Les résultats des essais de fatigue à 20˚C à déformation totale imposée sans préécrouissage sont
donnés dans le tabeau B.3. Ils sont réalisés sur l’acier 304LCLI qui n’a pas exactement la même
composition que l’acier de maquettes INTHERPOL mais est relativement proche (tableau 3.3).
Les amplitudes de déformation sont données en pourcent et les contraintes en MPa. La rupture est
notée EC pour une rupture qui a lieu entre les couteaux de l’extensomètre, SC, sous les couteaux,
C dans un des congés de l’éprouvette, HC pour une rupture en dehors de la base de mesure et
enfin NR pour une éprouvette non rompue. On se limite à quatre niveaux de d’amplitudes de
déformation totale : 0,2%, 0,3%, 0,5% et 0,7%.

Eprouvette Mi-durée de vie (N25/2) 1/4 de cycle N25 Position
∆εt/2 ∆εe/2 ∆εp/2 σmax σmin ∆σ/2 σa0/2 ∆εpa0 rupture

XBCL24 0,200 0,103 0,097 197 -204 200 221 0,086 531922 EC
XBCL1 0,201 0,103 0,098 196 -204 200 - - 397241 EC
XBCL2 0,300 0,113 0,186 219 -221 220 248 0,174 31398 EC
XBCL15 0,303 0,113 0,191 217 -219 218 245 0,180 35892 EC+SC
XBCL30 0,505 0,137 0,368 264 -268 266 260 0,372 6699 EC
XBCL5 0,512 0,134 0,368 258 -262 260 264 0,370 8000 EC
XBCL19 0,701 0,167 0,534 324 -325 325 277 0,559 2573 C
XBCL32 0,708 0,165 0,543 317 -321 319 272 0,570 2961 C

Tableau 3.8: Résultats des essais de fatigue oligocycliquesans préécrouissage (ε en % etσ en
MPa)

3.4.2.2 Analyse en contrainte

Boucles contraintes-deformation. Les boucles à mi-durée de vie pour les niveaux de déforma-
tion compris entre±0,2% et±0,7% sont représentées sur la figure 3.37. On remarque que même
pour les faibles déformations et dans le domaine d’endurance du matériau, la partie viscoplastique
reste importante et ne peut pas être négligée. C’est une des caractéristiques importantes du com-
portement cyclique du 304L.

Il est aussi important de noter que les boucles montrent un fort effet Bauschinger : la limite
d’élasticité dans la phase de compression est bien plus faible que celle obtenue en traction. Le
centre du domaine d’élasticité est ainsi fortement décalé vers les contraintes positives. L’origine
de l’effet Baushinger observé à l’échelle macroscopique vient de l’hétérogénéité de la déformation
plastique au sein du matériau à l’échelle microscopique. Cette hétérogénéité peut être la consé-
quence des différentes orientations des grains faisant ainsi varier la contrainte d’écoulement. Elle
peut aussi se manifester à l’échelle des dislocations. Comme vu précedemment, le 304L sous
chargement cyclique uniaxial va avoir tendance à former desmurs, des bandes de glissement per-
sistantes et des cellules qui vont être des obstacles aux mouvements de dislocations. Au contraire,
à l’intérieur des cellules ou des canaux, leur mobilité serafacilitée.

Les boucles aux cycles stabilisés à 300◦C montrent un comportement identique à celui observé
à la température ambiante (Annexe B). Cependant les niveauxde contrainte atteints sont plus
faibles.
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Figure 3.37: Boucles contrainte-déformation à mi-durée devie pour plusieurs niveaux de défor-
mation pour le matériau vierge à 20◦C

Evolution des amplitudes de contrainte en fonction du nombre de cycles. Les courbes de
durcissement-adoucissement cycliques sont données sur lafigure 3.38. Le comportement est iden-
tique à celui identifié en général pour ce type d’acier et ne presente pas de particularités. Sur
chaque essai, on assiste tout d’abord à une consolidation sur les premiers cycles jusqu’à une
contrainte maximale puis à un adoucissement menant à une stabilisation. La phase d’adoucis-
sement se présente d’autant plus tôt que la déformation est faible. Les niveaux de durcissement
initial et d’adoucissement sont d’autant plus élevés que leniveau de déformation est élevé. Aucun
durcissement secondaire n’est à noter sauf sur l’essai avecla déformation totale imposée la plus
élevée (figure 3.38). Sur la figure 3.39, la représentation linéaire permet de mettre en évidence la
phase de stabilisation qui représente la majeure partie de la durée de vie des éprouvettes. On note
aussi que le durcissement secondaire observé sur l’essai à±0,7% est très faible.
La modélisation des essais, à l’échelle macroscopique ou polycristalline, aura comme objectif de
reproduire le comportement du matériau au cycle stabilisé sans modéliser l’ensemble des cycles
précédents. En effet dans ce type de modélisation, sans méthodes numériques appropriées, il est
impossible de simuler des milliers de cycles. Le comportement au cycle stabilisé, correspondant à
la mi-durée de vie, est donc choisi comme le cycle le plus représentatif de l’essai.

88 Fatigue Thermique d’un acier inoxydable austénitique : influence de l’état de surface par une
approche multi-échelles



3.4. Essais de fatigue oligocyclique

 100

 150

 200

 250

 300

 350

 400

 1  10  100  1000  10000  100000

+/- 0,2 %
+/- 0,3 %
+/- 0,5 %
+/- 0,7 %

N

∆σ
/2

(M
P

a)

Figure 3.38: Evolution des amplitudes de contrainte en fonction du nombre de cycles pour le
matériau vierge à 20◦C - Echelles semi-logarithmiques
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Figure 3.39: Evolution des amplitudes de contrainte en fonction du nombre de cycles pour le
matériau vierge à 20◦C - Echelles linéaires

Evolution des contraintes moyennes en fonction du nombre decycles. Dans tous les essais,
la contrainte moyenne est négative et ne dépasse pas une amplitude de 8 MPa. Ce niveau de
contrainte moyenne est présent seulement au cours des premiers cycles de chargement. Après
quelques cycles de chargement, elle s’annule.

Courbes de consolidations cyclique et monotone.Deux courbes de consolidation sont présen-
tées figure 3.40. La première est la courbe d’écrouissage monotone, correspondant aux données
prises au premier quart de cycle de chaque essai et la secondela courbe d’écrouissage cyclique
pour les données aux cycles stabilisés. Des essais à d’autres niveaux de déformation que ceux pré-
sentés ci-dessus ont été ajoutés afin d’identifier plus proprement ces courbes d’écrouissage. Des
lois d’écrouissage peuvent ainsi être définies pour chaque courbe sous la forme :

σa = Kεpa
n (3.5)
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K est le coefficient d’écrouissage et n l’exposant d’écrouissage.
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Figure 3.40: Courbes de consolidation cyclique et monotonepour le matériau vierge à 20◦C -
Echelles linéaires

La courbe d’écrouissage monotone peut être identifiée par une loi d’écrouissage sur tout le
domaine des déformations plastiques étudiées :

σa0 = 443.εpa0
0,094 (3.6)

avecR2 = 0,962

Pour la courbe cyclique, une loi d’écrouissage ne permet pasd’identifier tout le domaine des
déformations plastiques. On définit donc deux lois d’écrouissage : une pour les faibles niveaux
de déformation plastique (0,050.10−2 < εpa < 0,258.10−2) et une autre pour les forts niveaux
(0,258.10−2 < εpa < 0,797.10−2) :

σa = 415.εpa0,102 (3.7)

R2 = 0,947 pour 0,050.10−2 < εpa < 0,258.10−2

σa = 4742.εpa0,511 (3.8)

R2 = 0,997 pour 0,258.10−2 < εpa < 0,797.10−2

On montre que la courbe monotone est au dessus de la courbe cyclique pour les faibles niveaux
de déformation plastique. On en conclut que pour ces niveauxde déformation, l’adoucissement est
plus important que le durcissement initial. Au contraire, àdes déformations plus élevées, la courbe
cyclique est au dessus de la courbe monotone, ce qui peut êtreexpliqué par le durcissement secon-
daire observé aux niveaux les plus élevés.

Certains paramètres d’une loi de comportement d’un matériau peuvent être déterminés à partir
de ces courbes d’écrouissage monotone et cyclique. On voit alors qu’il est difficile d’identifier
des paramètres pouvant reproduire le comportement à la foisd’essais en traction monotone et en
déformation cyclique sur une grande plage d’amplitudes de déformation. L’identification de la loi
de comportement du matériau vierge et du matériau préécrouisera donc difficile.
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3.4.2.3 Analyse en endurance

Les courbes de résistance à la fatigue sont données sur la figure 3.41. Les déformations totales,
élastique et plastique sont prises au cycle stabilisé. On définit la loi de Manson Coffin calculée sur
les déformations plastiques et la loi de Basquin calculée sur les déformations élastiques en fonction
du nombre de cycles à rupture :

∆εp/2 = 0,0992.N−0,372
25 (3.9)

∆εe/2 = 0,0028.N−0,110
25 (3.10)
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Figure 3.41: Courbes de résistance à la fatigue pour le matériau vierge à 20◦C

3.4.3 Essais avec préécrouissage

3.4.3.1 Résultats des essais

Tous les essais de fatigue avec préécrouissage ont été réalisés dans les mêmes conditions que
les essais sans préécrouissage et les résultats sont donnésdans le tableau B.4. Le préécrouissage
avant chaque essai de fatigue est une traction monotone à 13,6% de déformation totale. Après
chaque préécrouissage, la surface des éprouvettes présente un aspect de "peau d’orange", elles ont
donc été légèrement repolies (une vingtaine de microns) afind’éviter tout glissement de l’exten-
somètre lors des essais de fatigue. Cependant ce polissage manuel ne permet pas de revenir à l’état
de surface poli initial des éprouvettes.

3.4.3.2 Analyse en contrainte

Evolution des amplitudes de contrainte en fonction du nombre de cycles L’évolution du
comportement du matériau préécroui est identique à celle dumatériau vierge au début de l’essai :
durcissement pendant les premiers cycles puis adoucissement. Cependant contrairement aux essais
sur matériau vierge, la phase d’adoucissement est beaucoupplus marquée en terme de niveau de
contrainte et elle se poursuit jusqu’à rupture comme le montre la figure 3.42. Aucune stabilisation
du matériau préécroui n’est observée. La détermination d’un cycle stabilisé est donc difficile, il
sera choisi comme celui correspondant la mi-durée de vie.
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Eprouvette Mi-durée de vie (N25/2) 1/4 de cycle N25 rupture
∆εt/2 ∆εe/2 ∆εp/2 σmax σmin ∆σ/2 σa0/2 ∆εpa0

XBFL17 0,198 0,140 0,052 340 -208 274 323 0,027 101671 EC
XBFL15 0,193 0,096 0,097 469 -91 280 328 0,047 98857 EC
XBCL17 0,298 0,170 0,128 344 -297 321 437 0,074 27462 EC
XBFL4 0,297 0,166 0,131 327 -285 306 432 0,076 23791 EC
XBCL23 0,500 0,163 0,337 375 -374 375 505 0,281 3017 EC
XBCL9 0,501 0,137 0,364 363 -352 358 - - 3650 EC
XBFL12 0,683 0,198 0,491 363 -364 364 477 0,473 2035 EC
XBFL33 0,700 0,213 0,487 376 -374 375 473 0,458 2013 EC

Tableau 3.9: Résultats des essais de fatigue oligocycliqueavec préécrouissage à 20˚C (σ en MPa
et ε en %, EC = entre les couteaux de l’extensomètre)
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Figure 3.42: Evolution des amplitudes de contrainte en fonction du nombre de cycles pour le
matériau préécroui à 20◦C

Boucles contrainte-deformation Sur la figure 3.43 les boucles contrainte-déformation pour dif-
férentes amplitudes de déformation aux cycles stabilisés montrent une dissymétrie importante pour
les faibles niveaux. Les boucles du matériau préécroui ont une composante viscoplastique plus
faible que celles du matériau vierge.

Evolution des contraintes moyennes en fonction du nombre decycles. Le préécrouissage
induit l’apparition d’une contrainte moyenne de traction au début des essais de fatigue (figure
3.44). Cette contrainte moyenne liée à l’effet Bauschingerissu du préécrouissage est d’autant plus
élevée que le niveau de déformation imposée est faible. Ellese relaxe tout au long de l’essai pour
atteindre une valeur nulle à mi-durée de vie pour les plus forts niveaux de déformation. C’est ce
qui explique l’adoucissement observé tout au long des essais sur la figure 3.42. Pour le plus faible
niveau de déformation (±0,2%) la contrainte moyenne a encore une valeur supérieure à 60MPA
au cycle à rupture. La présence de cette contrainte moyenne qui évolue tout au long de l’essai
posera une difficulté lors de l’identification de la loi de comportement ainsi que dans le choix du
cycle stabilisé.
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Figure 3.43: Boucles contrainte-déformation pour le matériau préécroui à mi durée de vie à 20◦C
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Figure 3.44: Evolution de la contrainte moyenne au cours desessais sur matériau préécroui à 20◦C

Courbes de consolidation cyclique et monotone.Comme pour les essais sans préécrouissage,
on peut définir des lois d’écrouissage cyclique et monotone.Cependant, nous ne possédons des
résultats que sur une plage d’amplitude de déformation plusfaible comparée au cas du matériau
vierge. Une loi d’écrouissage cyclique réussit à définir tout le domaine de déformation contraire-
ment au cas du matériau vierge. La courbe monotone est au dessus de la courbe cyclique dans tout
le domaine de déformation ce qui est expliqué par le très fortadoucissement observé (figue 3.45).
Notons que les points expérimentaux pris au premier quart decycle pour construire la courbe
d’écrouissage monotone sont assez dispersés. En effet, malgré un repolissage de la surface des
éprouvettes, au début de certains essais l’extensomètre a tout de même glissé. Par conséquent
l’enregistrement du premier quart de cycle n’a pu être réalisé correctement.

σa0 = 1013.εpa0
0,1323 (3.11)

R2 = 0,7687, courbe d’écrouissage monotone
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σa = 677.εpa
0,1209 (3.12)

R2 = 0,7556, courbe d’écrouissage cyclique
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Figure 3.45: Courbes de consolidation cyclique et monotonepour le matériau préécroui à 20◦C

3.4.3.3 Analyse en endurance.

Les courbes de résistance à la fatigue sont données sur la figure 3.46. Les lois de Manson
Coffin et de Basquin sont les suivantes :

∆εp/2 = 0,186.N−0,4862
25 (3.13)

∆εe/2 = 0,0048.N−0,1143
25 (3.14)
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Figure 3.46: Courbes de résistance à la fatigue pour le matériau préécroui à 20◦C
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3.4.4 Influence du préécrouissage

3.4.4.1 Comparaison des résultats

Amplitudes de contrainte et durées de vie. On compare dans le tableau suivant les essais
vierges et préécrouis. Les amplitudes de contrainte sont supérieures pour le matériau préécroui et
leur durée de vie est plus faible.

Eprouvette Préécrouissage Mi-durée de vie (N25/2) N25

∆εt/2 ∆εe/2 ∆εp/2 σmax σmin

XBCL1 non 0,201 0,103 0,098 196 -204 397241
XBFL17 oui 0,198 0,140 0,052 340 -208 101671
XBCL15 non 0,303 0,113 0,191 217 -219 35892
XBFL4 oui 0,297 0,166 0,131 327 -285 23791
XBCL5 non 0,512 0,134 0,368 258 -262 8000
XBCL23 oui 0,500 0,163 0,337 375 -374 3017
XBCL32 non 0,708 0,165 0,543 317 -321 2961
XBFL33 oui 0,700 0,213 0,487 376 -374 2013

Tableau 3.10: Comparaison des essais vierges et préécrouis

La comparaison des courbes de consolidation cyclique est présentée sur la figure 3.47. La
courbe de consolidation cyclique du matériau vierge se situe en dessous de celle du matériau
préécroui. Cependant, à partir de 0,7% de déformation, les deux courbes se rejoignent. A plus
forte déformation, la courbe d’écrouissage du matériau vierge se situe alors au dessus de celle du
matériau préécroui.
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Figure 3.47: Comparaison des courbes de consolidation cyclique du matériau vierge et du matériau
préécroui à 20◦C

Les courbes de Manson-Coffin pour le matériau vierge et le matériau préécroui sont tracées sur
la figure 3.48. Les durées de vie du matériau vierge sont supérieures à celles du matériau préécroui.
L’effet néfaste du préécrouissage sur la durée de vie du matériau est plus marqué sur les faibles
niveaux de déformation. A partir de 0,7%, les durées de vie entre les matériaux vierge et préécroui
tendent à se rapprocher.
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Figure 3.48: Comparaison des courbes de Manson-Coffin du matériau vierge et du matériau pré-
écroui

3.4.4.1.1 Boucles contrainte-déformation. Les niveaux d’amplitude les plus faibles sont les
plus affectés par le préécrouissage. La boucle à mi-durée devie à ±0,2% garde un fort effet
mémoire de ce préécrouissage. L’effet du préécrouissage setraduit par une augmentation de la
contrainte maximale et une contrainte moyenne élevée. Le comportement du matériau préécroui
se caractérise par une déformation plastique plus faible avec une hystérésis plus "aplatie". Avec
l’augmentation de l’amplitude de déformation imposée, l’effet du préécrouissage diminue et de-
vient beaucoup moins marqué. A±0,7%, aucune contrainte moyenne n’est observée et on note
seulement une légère augmentation de la contrainte maximale.
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Figure 3.49: Effet du préécrouissage sur le comportement aucycle stabilisé
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3.4.4.2 Contraintes effectives et contraintes internes

Pour étudier la nature physique de l’effet du préécrouissage sur l’évolution du comporte-
ment cyclique, la contrainte peut être divisée en deux composantes selon la partition de Cot-
trell ((Cottrell, 1953), (Lemaitre et Chaboche, 1985)) : une contrainte effectiveΣe f f (R+k) et une
contrainte cinématique (ou contrainte interne) X. La contrainte effective est la contrainte effecti-
vement nécessaire aux dislocations pour se déplacer et la contrainte interne résulte d’un stockage
de contrainte dans le matériau.

σ = σe f f ective+ σinterne

La containte effective. La contrainte effective correspond au rayon du domaine élastique. C’est
la contrainte macroscopique nécessaire localement pour qu’une dislocation puisse franchir une
barrière d’énergie associée à un obstacle et se déplacer. Onl’associe donc à des interactions à
courte distance entre les dislocations comme la friction deréseau ou les arbres de la forêt. Lorsque
les dislocations se déplacent sur leurs plans de glissement, elles rencontrent des obstacles, la
contrainte appliquéeσ doit en premier lieu aider les dislocations à franchir ces obstacles.

La contrainte interne. Au contraire, la composante cinématique est la contrainte macrosco-
pique correspondant aux interactions à longue distance et représente la translation du domaine
élastique. Elle n’est mise en évidence que par des cycles de charge-décharge. Les contraintes in-
ternes à longue distance sont la conséquence de l’hétérogénéité de la déformation plastique dans le
matériau. Cette hétérogénéité se manifeste à deux échelles: à l’échelle du grain (monocristal) et à
l’échelle du polycristal. C’est une contrainte interne du matériau qui peut donc être inter-granulaire
ou/et intra-granulaire. A l’échelle du polycristal, on qualifie cette contrainte de contrainte inter-
granulaire. Elle est reliée à la struture du cristal et plus particulièrement aux joints de grains. Les
joints de grains sont des zones de fortes densités de dislocations et d’incompatibilités des déforma-
tions entre les grains voisins, ce qui induit des contraintes à longue distance. A l’échelle du grain,
la contrainte interne est qualifiée de contrainte intra-granulaire. Elle est le résultat d’incompatibi-
lités de déformation à l’échelle des structures hétérogènes de dislocations comme par exemple la
formation de cellules de dislocations.

Figure 3.50: Détermination des contraintes effective et cinématique sur une boucle d’hystérésis

Les figures 3.51(a) et (b) mettent en évidence la partition des contraintesσe f f ((R+ k)) et X
au cours des essais de fatigue sur les matériaux vierge et préécroui pour deux niveaux de déforma-
tion. Pour le matériau vierge comme pour le matériau préécroui, la composante effective est plus
faible que la composante cinématique, et on observe une évolution identique : une augmentation
au cours des premiers cycles (correspondant à la première phase de durcissement du matériau)
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puis une diminution jusqu’au cycle stabilisé. La valeur de la contrainte effective du matériau pré-
écroui est plus élevée, ce qui peut être expliqué par l’augmentation de la limite d’élasticité après
le préécrouissage.
La composante cinématique a une évolution différente pour le matériau vierge et préécroui. Pour le
matériau vierge, X augmente en début d’essai puis diminue avant d’atteindre une valeur stabilisée,
correspondant à la stabilisation de la microstructure en cellules de dislocations (Figure 4.1(a)).
Pour le matériau préecroui, dès les premiers cycles de chargement cyclique, une forte augmen-
tation de X est observée (effet de la contrainte moyenne) puis une dimimution sans stabilisation.
La valeur de X reste cependant toujours supérieure à la valeur de la contrainte effective. On peut
donc conclure que le préécrouissage a un effet principalement sur la composante cinématique du
comportement cyclique et pour les plus faibles amplitudes de déformation. En effet, pour la plus
forte amplitude de déformation de±0,7%, la composante cinématique du matériau préécroui au
cycle stabilisé atteint la même valeur que celle du matériauvierge. Ces résultats seront utilisés lors
de l’identification des paramètres de l’écrouissage cinématique du modèle polycristallin (Chapitre
5).

Ce résultat est confirmé par l’observation de cellules de dislocations de taille deux fois plus
petite pour le matériau préécroui que pour le matériau vierge (Figure 4.1(b)).
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Figure 3.51: Evolution des composantes effective et cinématique
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σ

(a) Matériau vierge (b) Matériau préécroui

Figure 3.52: Microstructures observées à rupture pour une amplitude de déformation imposée de
±0,5%
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3.5. Résumé

3.5 Résumé

Des essais de fatigue oligocyclique ont été réalisés afin d’identifier les paramètres des lois de
comportement utilisées dans la modélisation macroscopique des essais INTHERPOL (chapitre 4)
et dans l’approche polycristalline (chapitre 5). Le domaine de sollicitation couvert par la base
expérimentale a été défini en fonction du retour d’expérience acquis dans les zones de mélange
et en fonction du domaine de chargement des essais INTHERPOL.L’accent a donc été mis sur
les faibles amplitudes de déformation avec des essais dont les amplitudes de déformation sont
comprises entre0,2% et 0,7% à des températures de 20 et 300˚C afin d’encadrer la plage de
fonctionnement des composants.

L’acier 304L est sensible à l’effet de préécrouissage. Les lois de comportement choisies par la
suite seront capables de rendre compte de cet effet mais il est nécessaire de disposer pour leur
identification d’essais sur un matériau préécroui. Le préécrouissage retenu est effectué en trac-
tion monotone jusqu’à une déformation de14% à température ambiante, puis décharge jusqu’à
contrainte nulle. Les essais de fatigue ont ensuite été réalisés pour les mêmes amplitudes de défor-
mation que pour le matériau vierge et aux mêmes températures. Ce préécrouissage a été choisi de
manière à se rapprocher au mieux de l’état de surface des maquettes INTHERPOL. Des observa-
tions MET et des mesures de microdureté sur des essais en traction monotone à différents niveaux
de déformation ont été réalisées. Le niveau de déformation se rapprochant au mieux de celui ob-
servé en surface des maquettes INTHERPOL sans introduire d’endommagement a été identifié à
14%. Des essais cycliques avec un pré-écrouissage en traction monotone de l’ordre de 14% ont
alors été effectués.

Le comportement cyclique du matériau vierge évolue tout au long de l’essai et est identique à celui
identifié en général pour ce type d’acier et ne presente pas departicularités. Sur chaque essai, on
assiste tout d’abord à une consolidation sur les premiers cycles jusqu’à une contrainte maximale
puis à un adoucissement menant à une stabilisation. La phased’adoucissement se présente d’au-
tant plus tôt que la déformation est faible. Le niveau de durcissement initial et d’adoucissement
sont d’autant plus élevés que le niveau de déformation est élevé. Aucun durcissement secondaire
n’est à noter sauf sur l’essai avec la déformation totale imposée la plus élevée. Il est aussi impor-
tant de noter que les boucles contrainte-déformation montrent un fort effet Baushinger.

Le comportement cyclique du matériau préécroui est identique à celui du matériau vierge au début
de l’essai : durcissement pendant les premiers cycles puis adoucissement. Cependant contraire-
ment aux essais sur matériau vierge, la phase d’adoucissement est beaucoup plus marquée et
se poursuit jusqu’à rupture. Aucune stabilisation du matériau préécroui n’est observée. Le pré-
écrouissage induit l’apparition d’une contrainte moyennede traction au début des essais de fa-
tigue. Elle se relaxe tout au long de l’essai pour atteindre une valeur nulle à mi-durée de vie
pour les plus forts niveaux de déformation. Pour le plus faible niveau de déformation (±0,2%)
la contrainte moyenne a encore une valeur supérieure à 60MPAau cycle à rupture. L’influence
du préécrouissage est particulièrement marqué sur les boucles contrainte-déformation aux faibles
amplitudes de déformation.
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3. ESSAIS DE FATIGUE THERMIQUE INTHERPOL ET ESSAIS DE FATIGUE
OLIGOCYCLIQUE
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4. APPROCHE MACROSCOPIQUE : CALCUL DE STRUCTURE

Dans ce chapitre, nous présentons le modèle de comportementmécanique retenu pour la mo-
délisation des essais INTHERPOL. Les aciers austénitiquesont un comportement en fatigue assez
complexe et présentent de nombreuses particularités : plasticité cyclique macroscopique impor-
tante même pour des grandes durées de vie (106 ou 107 cycles), sensibilité à la température et à la
fréquence de sollicitation, effet de mémoire d’une prédéformation, sensibilité à l’existence d’une
contrainte moyenne et au mode de sollicitation... Le calculde structure en fatigue d’INTHER-
POL nécessite, avant tout choix de critères de fatigue, de pouvoir reproduire au mieux le trajet de
chargement contraintes et déformations réelles du matériau au cours de l’essai. Cependant il est
difficile de rendre compte de tous les phénomènes mis en jeu, un choix est nécessaire. Dans cette
étude, nous nous intéressons principalement au comportement cyclique multiaxial en température
et à déformation imposée ainsi qu’à l’effet de l’état de surface. Nous avons donc choisi une loi de
comportement élastoviscoplastique cyclique avec un effetde mémoire d’une prédéformation. De
plus cette loi devait être disponible dans le code éléments finis Code Aster permettant une mise en
oeuvre simplifiée.
Cette loi est une loi de type Chaboche avec un écrouissage isotrope et deux écrouissages cinéma-
tiques non linéaires. Elle est relativement riche et comprend au total 27 paramètres. Elle permet
de décrire le comportement plastique sous chargement cyclique en petite déformation ainsi que
l’effet Baushinger. La formulation des variables a par ailleurs été enrichie afin notamment de re-
produire des phénomènes de restauration ou de décrire correctement une déformation progressive.
Ce qui nous intéresse ici plus particulièrement est la capacité de ce modèle à prendre en compte
la mémoire d’écrouissage du matériau, permettant ainsi d’introduire dans la simulation l’écrouis-
sage de surface du matériau et son état de contraintes résiduelles. Le modèle est cependant trop
riche pour notre problème et nous avons fait certaines simplifications afin de réduire le nombre de
paramètres à identifier et les temps de calcul. Les phénomènes de restauration et de déformation
progressive n’étant pas significatifs dans le domaine de sollicitations qui nous intéresse, ces effets
n’ont donc pas été pris en compte en annulant les coefficientscorrespondants. La formulation re-
tenue ne compte alors plus que 18 paramètres.

Après avoir présenté les équations générales du modèle, lesparamètres mis en jeu et les simpli-
fications effectuées, nous donnons les résultats de l’identification. L’identification des paramètres
s’appuie sur une identification déjà réalisée dans le cadre d’une étude sur un acier 316L. Le reca-
lage est ensuite réalisé à l’aide du logiciel SiDoLo à l’aidedes essais de fatigue oligocyclique du
chapitre précédent. Lors du recalage, on s’attache plus particulièrement à reproduire au mieux les
boucles stabilisées des contraintes et déformations pour les chargements de faible amplitude tant
sur le matériau vierge que sur le matériau préécroui. Les résultats de la modélisation des essais
INTHERPOL sont ensuite présentés.

4.1 Loi de comportement élastoviscoplastique avec effet mémoire

4.1.1 Modèle de comportement

Le modèle de comportement utilisé est un modèle phénoménologique à variables internes
de type Lemaitre et Chaboche. Ce type de modèles de comportement permet de bien décrire le
comportement plastique de chargements cycliques en petites déformations ainsi que l’effet Bau-
schinger. Des phénomènes supplémentaires peuvent être ajoutés au modèle classique dans les
variables d’écrouissage afin de rendre compte des effets de fluage, de restauration, de rochet cy-
clique, de surécrouissage sous chargement non-proportionnels ou encore de mémoire d’écrouis-
sage ((Calloch, 1997), (Nouailhas, 1988), (Geyer, 1995)).Le modèle de Chaboche est une loi vi-
scoplastique unifiée, la déformation totale se décompose, en petites déformations, en une partie
élastique et une partie inélastique (regroupant une partieplastique et une partie viscoplastique) :

εtotεtotεtot = εeεeεe+εpεpεp (4.1)
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4.1. Loi de comportement élastoviscoplastique avec effet mémoire

4.1.2 Surface d’écoulement et potentiel plastique

Depuis plusieurs années, de nombreux travaux ont permis d’enrichir les modèles de com-
portement mécanique des matériaux afin de mieux décrire les phénomènes physiques à prendre
en compte lors de la modélisation. La plupart des modèles sont développés dans le cadre de la
thermodynamique des milieux continus avec variables internes (Lemaitre et Chaboche, 1988). Les
lois de comportement qui en résultent sont alors basées sur la superposition de plusieurs modèles
d’écrouissage. Nous nous plaçons ici dans le cadre général de la viscoplasticité.
Le comportement viscoplastique d’un matériau se déduit généralement de l’existence de deux sur-
faces exprimées dans l’espace des contraintes :

– Une surface seuil d’élasticité (surface d’écoulement) qui sépare le domaine élastique du
domaine plastique, correspondant à une vitesse de chargement nulle.

– Une surface limite, au délà de laquelle le chargement est impossible, correspondant à une
vitesse de chargement infinie.

A la différence de la plasticité classique, le point représentatif de l’état de contrainte peut donc
être à l’extérieur de la surface seuil d’élasticité. Entre ces deux surfaces sont alors définies les sur-
faces équipotentielles de l’écoulement viscoplastique ("potentiel de dissipation plastique",Ω) sur
lesquelles s’applique la loi de normalité. Ces surfaces équipotentielles vont définir les conditions
d’écoulement en fonction de la vitesse de chargement et évoluer au cours de l’écrouissage du ma-
tériau. En général, on restreint ces évolutions à une dilatation isotrope, modélisée par une variable
scalaire R, et un mouvement de translation de la surface, modélisé par une variable tensorielleX.

Figure 4.1: Surfaces limites de l’écoulement viscoplastique dans l’espace des contraintes princi-
pales

Dans le cas du modèle de Chaboche, la surface d’écoulement qui délimite le domaine élastique
est de type Von Mises :

f (SSS,XXX,k,αR,R) = J2(SSS−XXX)−k−αRR= 0 (4.2)

Elle est caractérisée dans l’espace des contraintes principales par :
– Son centreX : le tenseur d’écrouissage cinématique
– Sa taille :k+ αRR où k représente sa taille initiale et R la variable d’écrouissage isotrope

donnant son évolution modulée par le coefficientαR.
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4. APPROCHE MACROSCOPIQUE : CALCUL DE STRUCTURE

– Sa forme, donnée par le critère de Von Mises :

J2(SSS−XXX) =

√
(
3
2
(SSS−XXX) : (SSS−XXX)) (4.3)

SSSest la partie déviatorique du tenseur des contraintes de Cauchyσσσ :

SSS= σσσ− 1
3

Tr(σσσ) (4.4)

Dans le cas de la viscoplasticité, le potentiel plastique est formé de plusieurs surfaces équipo-
tentielles à chaque instant, et la fonction f peut prendre des valeurs supérieures à 0 ce qui revient
à un état de contrainte qui sort de la surface d’écoulement. Le potentiel de dissipation plastique
s’écrit généralement :

Ω =
K

n+1
〈J2(SSS−XXX)−αRR−k

K
〉n+1 (4.5)

avec la notation :
〈x〉 = 0 pourx≤= 0

Dans le modèle utilisé ici, l’introduction d’une fonction exponentielle permet de décrire l’effet
de saturation de l’influence de la vitesse de déformation :

Ω =
K0 + αkR
α(n+1)

exp

(
α〈 σv

K0 + αkR
〉n+1

)
(4.6)

avec la contrainte visqueuse

σv = J2(SSS−XXX)−αRR−k (4.7)

La règle de normalité de l’écoulement viscoplastique est appliquée sur la surface équipoten-
tielle associé à l’état de contrainte courant et permet d’exprimer la loi d’évolution de la déforma-
tion plastique :

ε̇pε̇pε̇p =
δΩ
δσσσ

=
2
3

ṗ
SSS−XXX

J2(σσσ−XXX)
(4.8)

avecṗ le taux de déformation viscoplastique cumulée :

ṗ = 〈 σv

K0+ αkR
〉nexp

(
α〈 σv

K0 + αkR
〉n+1

)
(4.9)

et K0, αk, et n les paramètres du modèle relatifs à la viscosité du matériau.

4.1.3 Formulation de l’écrouissage isotrope

L’écrouissage isotrope correspond à la dilatation sans changement de forme de la surface de
charge ou des surfaces équipotentielles autour de leur centre. La loi d’écrouissage isotrope dans
un modèle classique s’écrit :

Ṙ= b(Q−R)ṗ (4.10)

b règle la vitesse de durcissement et Q permet de définir le niveau d’écrouissage atteint à stabili-
sation.
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4.1. Loi de comportement élastoviscoplastique avec effet mémoire

Cette expression permet de décrire l’évolution des boucles(durcissement ou adoucissement)
au fil des cycles sous la forme d’une fonction linéaire de la vitesse de déformation plastique cumu-
lée ṗ . Sous conditions stabilisées, cette loi isotrope conduit àune valeur unique de durcissement
cyclique quelle que soit l’histoire de la déformation, Q estalors une constante. Ainsi, pour décrire
les effets de mémoire, on doit pouvoir modifier l’amplitude du cycle stabilisé. Les effets de mé-
moire de la déformation sont introduits dans le modèle par l’intermédiaire d’une nouvelle variable
d’écrouissagėRmemoire(Nouailhas, 1988).

Des analyses de microstructure montrent que cette variablepeut être associée à la présence
de cellules de dislocations dont la taille et l’épaisseur des parois dépendent de l’amplitude de dé-
formation. La création de macles à niveau élevé, qui persistent quel que soit le cyclage ultérieur
correspond à la partie non évanescente de l’effet mémoire.

La nouvelle variable d’écrouissage isotrope peut alors s’écrire :

Ṙ= Ṙmemoire+ Ṙrestauration

Ṙ= b(Q−R)ṗ+ γr(Qr −R)mr Sgn(Qr −R) (4.11)

Des termes de restauration sont introduits à l’aide des variablesQr , γr et mr , nécessaires pour
les hautes températures.

Le termeṘmemoirepermet d’introduire les effets de mémoire d’écrouissage par l’intermédiaire
de la variable Q qui n’est plus une constante mais dépend de l’amplitude de déformation. Elle peut
varier en fonction du niveau de déformation maximum atteintau cours de l’histoire du chargement.

La nouvelle variable Q s’écrit :

Q = Q0 +(QM −Q0)(1−e−2µq) (4.12)

q est la variable permettant de prendre en compte la déformation maximum au cours du temps et
Q0, QM etµ sont trois paramètres de la loi relatifs à l’effet mémoire.

Pour décrire l’évolution deq, on définit dans l’espace des déformations plastiques une surface
seuil d’équationF = 0 appelée "surface enveloppe des déformations préalables", à l’intérieur de
laquelle Q est une constante et détermine le domaine de non-écrouissage. Le mouvement de cette
surface enveloppe des déformations préalables n’a lieu quelorsque l’état de déformation actuel
se trouve sur la surface F=0 et que l’écoulement a lieu dans ladirection extérieure à la surface.
L’équation de cette surface F est alors définie par :

F(εpεpεp,ξξξ,q) =
2
3

J2(εpεpεp−ξξξ)−q = 0 (4.13)

avecq le rayon de la surface etξξξ le tenseur définissant la position du centre de la surface seuil
dans l’espace des déformations inélastiques.

La déformation de cette nouvelle surfaceF est analogue à celle définie dans l’espace des
contraintesf et son évolution est décrite de la même façon. La variableq reste constante tant que
le trajet de déformation est à l’intérieur de la surface seuil. Lorsque l’état de déformation atteint la
surface seuil, les lois d’évolution des variablesq etξξξ sont données par les relations suivantes :

q̇ = η.H(F).(nnn : n∗n∗n∗).ṗ (4.14)

ξ̇̇ξ̇ξ =

√
3
2
(1−η).H(F).(nnn : n∗n∗n∗).ṗn∗n∗n∗ (4.15)
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4. APPROCHE MACROSCOPIQUE : CALCUL DE STRUCTURE

Figure 4.2: Surface seuil dans l’espace des déformations principales

avecH(F) la fonction d’Heaviside (H(F) = 1 si F = 0 etH(F) = 0 si F < 0)

nnn etn∗n∗n∗ sont les tenseurs unitaires normaux extérieurs à la surfaceéquipotentielle f=0 et la surface
seuil F=0.

Le paramètreη est appelé pourcentage de mémorisation. Il permet d’introduire une mémoire
progressive de l’écrouisage. Lorsqueη = 0,5 on obtient une saturation immédiate de la mémoire
et donc de la variableq. Si η < 0,5, la prise en compte de la mémoire est progressive et d’autant
plus lente queη est petit (évolution d’autant plus lente deξ).

Cet effet mémoire a notamment été mis en évidence par Chaboche (Lemaitre et Chaboche, 1985)
en comparant les courbes monotones et cycliques d’un acier 316L : le durcissement cyclique est
d’autant plus marqué que l’amplitude de déformation imposée est grande. L’effet mémoire ainsi
introduit permet de décrire de nombreux comportements (Figure 4.3).

Figure 4.3: Simulation des courbes monotones et cycliques pour un acier 316L
(Lemaitre et Chaboche, 1985)
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4.1. Loi de comportement élastoviscoplastique avec effet mémoire

Le deuxième terme de la loi isotropėRrestauration est un terme de restauration permettant de
traduire une atténuation ou une dissipation des effets d’écrouissage sous l’action du temps. A la
suite d’un écrouissage suivi d’une décharge, le phénomène de restauration est mis en évidence
si l’on observe une disparition complète ou partielle de l’écrouissage initial lors d’une seconde
mise en charge après un temps de maintien plus ou moins long, alors que la déformation plastique
globale est toujours présente (Figure 4.4).

Figure 4.4: Phénomène de restauration

Ces phénomènes sont généralement associés à une température élevée. Ce second termeṘrestauration

a pour expression :

Ṙrestauration= γr(Qr −R)mr .sgn(Qr −R) (4.16)

Qr est défini par l’équation :

Qr = Q−Q∗
r

(
1− QM −Q

QM

2)
(4.17)

Q est la valeur asymptotique de R etγr , mr , Q∗
r et QM sont des paramètres de la loi de comporte-

ment.

4.1.4 Formulation de l’écrouissage cinématique

L’écrouissage cinématique correspond à une translation dudomaine élastique dans l’espace
des contraintes et est indispensable pour décrire le comportement cyclique et en particulier l’effet
Bauschinger. Cette translation peut être mesurée expérimentalement pour des essais uniaxiaux.
Les premières lois prenant en compte l’écrouissage cinématique ont été proposées par Prager
et Ziegler ((Prager, 1958), (Ziegler, 1959)). Ces lois ont une évolution linéaire ce qui est in-
suffisant pour décrire l’écrouissage cyclique. Cet écrouissage cyclique est alors mieux repré-
senté par des lois d’évolution non linéaires, comme celles proposées par Armstrong et Frederick
(Armstrong et Frederick, 1966). Dans la pratique, pour étendre le domaine de validité de la loi
plusieurs variables cinématiques sont introduites.
A l’échelle microscopique, la variable d’écrouissage cinématique est liée aux hétérogénéités de
déformation du matériau au niveau du grain ou des cellules dedislocations, créant des contraintes
"de rappel" sur les dislocations.

La variable d’écrouissage cinématique utilisée dans ce modèle de comportement comporte
deux écrouissages cinématiques. La variable tensorielleXXX (centre de la surface de chargef ) est
définie par deux variablesXXX1 etXXX2 :

X = X1+X2X = X1+X2X = X1+X2 (4.18)
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4. APPROCHE MACROSCOPIQUE : CALCUL DE STRUCTURE

La variableXXX1 sature rapidement au contraire de la variableXXX2 qui sature plus lentement.
Les lois d’évolution des deux écrouissages cinématiques possèdent la même formulation cor-

respondant à la somme d’un terme linéaire fonction deε̇p, d’un terme de rappel proportionnel à ˙p
et d’un terme de restauration :

ẊiXiXi = ẊiXiXi
linaire + ẊiXiXi

rappel+ ẊiXiXi
restauration (4.19)

ẊiXiXi =
2
3
Ciε̇εεp− γi [δiXiXiXi +(1−δi) (XiXiXi : nnn)nnn] ṗ− γXi [J2 (XiXiXi))]

mi−1XiXiXi (4.20)

aveci ∈ {1;2}

γi = γ0
i [a∞ +(1−a∞e−bp)] (4.21)

Ci, δi, γ0
i et a∞ correspondent à sept paramètres de la loi de comportement etmi, γXi corres-

pondent à quatre paramètres et plus particulièrement à la description de la restauration.
Le terme linéaire est une formulation classique contrairement au terme de rappel qui a une

formulation plus complexe. Les paramètresδi ont été ajoutés (Geyer, 1995) pour améliorer la
représentation du phénomène de déformation progressive. Ce terme de rappel est le résultat de la
somme de deux formulation différentes :

Formulation classique

ẊiXiXi
rappel = γiX

iXiXi ṗ (4.22)

Formulation à évanescence radiale (Burlet et Cailletaud, 1987)

ẊiXiXi
rappel = γi(X

iXiXi : nnn)nnnṗ (4.23)

Sur des chargements particuliers comme un chargement combinant une traction constante et
une torsion alternée, la formulation classique du terme de rappel surestime largement la déforma-
tion progressive. La formulation à évanescence radiale améliore la prédiction mais tend plutôt à la
sous-estimer. La formulation proposée ci -dessus entre autre par Delobelle permet alors d’équili-
brer les poids relatifs de chacune des formulations par l’intermédiaire deδi qui variera entre 0 et
1.

4.2 Identification du modèle de comportement

La loi de comportement telle quelle est donc relativement riche mais nécessite l’identification
de 25 paramètres auquels s’ajoutent les paramètres élastiques, module d’Young et coefficient de
Poisson. Un résumé des principales équations du modèle ainsi que les paramètres associés sont
donnés dans le tableau 4.1.
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4.2. Identification du modèle de comportement

FORMULATION PARAMETRES
Surface de charge :

f = J2(SSS−XXX)−αRR−k≤ 0 αR, R

Taux de déformation viscoplastique :

ε̇p =
δΩΩΩ
δσσσ

=
3
2

ṗ
SSS−XXX

J2(SSS−XXX)

ṗ = 〈 σv

K0+ αkR
〉n.exp

[
α〈 σv

K0 + αkR
〉n+1

]
Viscosité :K0, αk, α, n

Ecrouissage isotrope :

Ṙ= Ṙmemoire+ Ṙrestauration

Ṙmemoire= b(Q−R)ṗ b

Q = Q0 +(Qm−Q0) .
(
1−e−2µq

)

F(εpεpεp,ξξξ,q) = 2
3J2(εpεpεp−ξξξ)−q≤ 0 Mémoire :

q̇ = η.H(F).(nnn : n∗n∗n∗).ṗ Q0, Qm, µ

ξ̇̇ξ̇ξ =
√

3
2(1−η).H(F).(nnn : n∗n∗n∗).ṗn∗n∗n∗ η

Ṙrestauration= γr(Qr −R)mr Sgn(Qr −R) Restauration :

Qr = Q−Q∗
r

[
1−
(

Qm−Q
Q

)2
]

γr , mr , Q∗
r

Ecrouissage Cinématique :

XXX = XXX1 +XXX2 C1, C2, δ1, δ2, γ0
1,

ẊiXiXi =
2
3
Ciε̇εεp − γi [δiXiXiXi +(1−δi)(XiXiXi : nnn)nnn] ṗ −

γXi [J2 (XiXiXi))]
mi−1XiXiXi

γ0
1, a∞

γi = γ0
i [a∞ +(1−a∞e−bp)] Restauration :

m1, m2, γX1 , γX2

Tableau 4.1: Récapitulatif des équations du modèle et des paramètres
(Lemaitre et Chaboche, 1985)

4.2.1 Simplification

Lorsqu’un materiau est soumis à un chargement cyclique, trois évolutions de comportement
sont possibles (figure 4.5). Si l’on observe un accroissement de déformation dans une direction à
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chaque cycle sans qu’il n’y ait de stabilisation, on parle dedéformation progressive ou de rochet.
Au contraire, si le comportement se stabilise, on parle d’accommodation dans le cas où une défor-
mation plastique subsiste ou d’adaptation dans le cas où le cycle stabilisé est totalement élastique
à l’échelle macroscopique.

Figure 4.5: Phénomène de déformation progressive

Les chargements observés en fatigue thermique dans les zones de mélange peuvent être assimi-
lés à de la déformation imposée dont l’amplitude est limitée. La déformation progressive est donc
peu probable, puisque le rochet est observé le plus souvent sous chargement de contrainte impo-
sée ((Gaudin, 2002),(Feaugas, 1999)). L’acier 304L présente par ailleurs de la plasticité cyclique
même aux faibles amplitudes de déformation pour des durées de vie élevées, la configuration qui
nous intéresse est donc l’accommodation. Il n’est donc pas propice à la déformation progressive,
ceci permet une première simplification du modèle en ne considérant que la partie "classique" du
terme de rappel dans la loi d’évolution de la variable d’écrouissage cinématique. Pour cela, on
imposeδi = 1. Cette simplification est possible dans le cas de la modélisation des essais INTHER-
POL. Dans le cas du composant industriel, avec le chargementmoyen, il faudrait cependant en
tenir compte.

Les chargements identifiés en fatigue thermique dans le cas des zones de mélange ne pré-
sentent pas de temps de maintien où l’effet de restauration est le plus marqué (en dehors des temps
d’arrêt du RRA). Nous avons fait le choix comme deuxième simplification d’annuler les termes de
restauration (7 paramètres) ne disposant pas par ailleurs d’essais sous chargement cyclique avec
temps de maintien qui permettraient une identification. Nous ne nions pas la présence d’effet de
restauration mais nous considérons que les mécanismes de restauration qui pourraient être présents
dans le cas des maquettes INTHERPOL sont implicitement prisen compte dans la loi identifiée
dans la mesure où les vitesses de déformation sur la structure (INTHERPOL) sont du même ordre
de grandeur que celles des essais sur lesquels s’appuie l’identification.

Les paramètres suivants de restauration de la loi de comportement sont alors imposées :

γr = 0, mr = 1, Qr = 0
γX1 = γX2 = 0 etm1 = m2 = 1

Pour une meilleure identification des paramètres de viscosité, des essais à différentes vitesses
de déformation, des essais de fluage et de relaxation seraient aussi nécessaires. Cependant, ce
manque expérimental est sans incidence dans notre cas puisque les vitesses des maquettes IN-
THERPOL et de notre base expérimentale sont du même ordre de grandeur.

Finalement, il reste 18 paramètres à identifier, avec le module d’Young et le coefficient de
Poisson.
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4.2.2 Base expérimentale

Compte tenu du retour d’expérience acquis sur le chargementdes zones de mélange, l’ac-
cent est mis sur les faibles amplitudes de déformation comprises entre 0,17% et 0,7% à 20 et
300◦C (présentés dans le chapitre 3). Les essais avec préécrouissage permettront l’identification
des paramètres de l’effet mémoire. Nous disposons donc des essais suivants, sur matériau vierge
et préécroui, à 20 et 300˚C :

Matériau vierge±∆εt/2 Matériau préécroui±∆εt/2
20◦C 0,17 - 0,3 - 0,5 - 0,7 % 0,2 - 0,3 - 0,5 - 0,7 %
300◦C 0,2 - 0,3 - 0,5 % 0,2 - 0,3 - 0,5 - 0,7 %

Tableau 4.2: Base expérimentale pour l’identification de laloi

4.2.3 Résultats

Les paramètres de ce modèle ont été identifiés par NOVATOME pour un acier 316L aux tempé-
ratures de 20, 200, 400 et 600˚C. Nous nous sommes donc appuyés sur cette identification comme
point de départ. Pour l’identification à 300˚C, une interpolation linéaire des paramètres de NOVA-
TOME entre 200 et 400˚C a été réalisée. L’optimisation des paramètres a ensuite été effectué par
le logiciel SiDoLo.
Le comportement cyclique de l’acier 304L évolue tout au longde la durée de l’essai en particulier
pour les essais préécrouis et il est impossible dans un calcul de structure de décrire précisément
l’évolution de l’ensemble de la durée de vie. Il nous faut cependant une loi de comportement
représentative. Pour cela, le cycle stabilisé sur lequel sefait l’identification est le cycle à mi-
durée de vie de chaque essai. Le recalage passe ensuite par une simulation de chaque essai et une
comparaison des cycles simulés et expérimentaux. Afin de focaliser l’identification sur le com-
portement stabilisé, on simule 20 fois le cycle stabilisé pour chaque essai mais la comparaison
simulation/expérience permettant le recalage ne se fait que sur les dix derniers cycles. Une iden-
tification basée sur une simulation de 40 cycles a également été effectuée mais sans meilleurs
résultats sur le jeu de coefficients avec par contre un temps de calcul plus long.
L’identification de l’effet mémoire nécessite de simuler l’écrouissage avant le cyclage. Pour cha-
cun des essais sur matériau préécroui, le chargement monotone de traction jusqu’à 13,6% de
déformation et retour à contrainte nulle est appliqué avantles 20 cycles de fatigue stabilisés. Lors
du préécrouissage en traction, on note une sur-estimation de la contrainte simulée (Figure 4.6).
Cependant, l’objectif est de reproduire le comportement aucycle stabilisé, l’identification s’est
donc attachée principalement à décrire au mieux le comportement cyclique des matériaux vierge
et préécroui. L’écart observé n’est pas pénalisant pour la qualité des études à venir.

Dans les tableaux suivants sont donnés les paramètres identifiés aux deux températures pour
simuler au mieux le cycle stabilisé. Les figures 4.7 et 4.8 présentent les résultats de l’identification
aux cycles stabilisés aux deux températures (20 et 300˚C).

Elasticité Viscosité Ecrouissage isotrope
E ν K0 αk α n αr k b Q0 Qm µ η γr mr Qr∗
194000 0,3 11 0 0 23,5 1 132 11,2 -86 396 8 0,135 0 0 0

Ecrouissage cinématique
C1 γ0

1 C2 γ0
2 a∞ δ1 δ2 γX1 γX2 m1 m2

172 840 2729 12613 93 0,397 1 1 0 0 0 0

Tableau 4.3: Paramètres de la loi de comportement identifiésà 20˚C
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Figure 4.6: Préécrouissage en traction monotone - Comparaison expérience simulation

Elasticité Viscosité Ecrouissage isotrope
E ν K0 αk α n αr k b Q0 Qm µ η γr mr Qr∗
170000 0,3 11 0 0 74 1 71 2,4 -156 1110 8 0,135 0 0 0

Ecrouissage cinématique
C1 γ0

1 C2 γ0
2 a∞ δ1 δ2 γX1 γX2 m1 m2

172 840 2729 12613 93 0,397 1 1 0 0 0 0

Tableau 4.4: Paramètres de la loi de comportement identifiésà 300˚C

4.2.4 Simulation de chargements multiaxiaux

Le chargement des zones de mélange et des essais INTHERPOL est un chargement multiaxial.
Des essais multiaxiaux de traction-torsion ont été effectués afin de vérifier la robustesse de l’iden-
tification des paramètres du modèle. Les essais INTHERPOL décrivant un chargement légèrement
déphasé en déformation (de l’ordre de 20˚), des essais de traction-torsion en phase et déphasés de
30˚ aux mêmes niveaux de déformation et aux deux températures de 20 et 300˚C ont été réalisés
par l’Universite de Technologie de Compiègne (Risbet, 2007).

Les chargements de traction-torsion proportionnels sont assez bien représentés avec le même
jeu de paramètres et permettent ainsi de valider la loi de comportement identifiée (Figures 4.9 et
4.10).

Malgré la complexité du modèle, elle n’est pas adaptée dans le cas de chargements multiaxiaux
non proportionnels. L’acier 304L présente un sur-écrouissage avec ce type de chargement qui n’est
pas pris en compte par la loi. Le comportement est cependant encore assez bien représenté sous
un chargement déphasé de 30˚, même si sur-écrouissage est absent (Figure 4.11).
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Figure 4.7: Résultats de l’identification à 20◦C - Comparaison expérience/simulation
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Figure 4.8: Résultats de l’identification à 300◦C - Comparaison expérience/simulation
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Figure 4.9: Essai de traction-torsion proportionnel à∆εt/2eqV M = ±0,2% à 20˚C et comparaison
expérience/simulation
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Figure 4.10: Essai de traction-torsion proportionnel à∆εt/2eqV M= ±0,5% à 20˚C et comparaison
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Figure 4.11: Essai de traction-torsion déphasé de 30˚ à∆εt/2eqV M=±0,2% à 20˚C et comparaison
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4.2.5 Bilan

La figure 4.7(a) compare les cycles stabilisés sur le matériau vierge pour chaque niveau de
déformation à 20◦C. D’une façon générale, on constate un bon accord entre les comporte-
ments simulés et mesurés ainsi qu’une bonne stabilisation du comportement simulé.

La figure 4.7(b) présente la même comparaison pour le matériau préécroui. L’accord es-
sai/simulation est bon pour les amplitudes de déformation de±0,3%, ±0,5% et±0,7%. Le
comportement simulé à±0,2% est légèrement sous estimé. Cet écart est dû à la contrainte
moyenne élevée de cet essai qui n’est pas parfaitement reproduite par la loi de comporte-
ment.

A 300◦C, les cycles expérimentaux et simulés pour le matériau vierge montrent un bon
accord et une stabilisation assez rapide. Pour le matériau préécroui, la stabilisation est un
peu moins rapide comme à 20◦C et on observe aussi une sous estimation de l’amplitude
de contrainte pour la plus faible déformation, dû à la présence de la contrainte moyenne
positive.

Ce modèle identifié pour l’acier 304L décrit correctement lecomportement cyclique du ma-
tériau vierge et du matériau préécroui pour des amplitudes de déformation inférieures ou
égales à0,7%. Cette loi est donc bien adaptée pour rendre compte de l’écrouissage de sur-
face engendré par l’usinage. Cependant, les chargements observés sur les composants in-
dustriels et sur les essais INTHERPOL ne sont pas uniaxiaux. Ainsi, des essais multiaxiaux
de traction-torsion ont été entrepris afin de vérifier la robustesse du modèle. Les charge-
ments de traction-torsion proportionnels sont assez bien représentés avec le même jeu de
paramètres et permettent ainsi de valider la loi de comportement identifiée (Figures 4.9 et
4.10).

Même si la loi de comportement choisie est complexe, elle n’est cependant pas adaptée
dans le cas de chargements multiaxiaux non proportionnels.L’acier 304L présente un sur-
écrouissage avec ce type de chargement qui n’est pas pris en compte par la loi. Le char-
gement des maquettes INTHERPOL présente un déphasage faible(de l’ordre de 30˚ en
déformation) mais qui introduit un sur-écrouissage d’une vingtaine de MPa pour un essai à
∆εt/2eqV M= ±0,2%. Des essais de traction-torsion avec 30˚ de déphasage ont été réalisés
et simulés. Le comportement est encore assez bien représenté, même si sur-écrouissage est
absent. Cette loi sera donc utilisée pour simuler la globalité de la maquette INTHERPOL.
L’outil pertinent pour des chargements non-radiaux seraitune loi cristalline. Cette loi sera
utilisée par la suite aux chapitres 5 et 6 pour étudier l’influence de l’état de surface.
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4.3 Modelisation des essais INTHERPOL

Les premières analyses des essais INTHERPOL présentés au chapitre 3 sont basées sur une
simulation thermoélastique. Les résultats sont ensuite exploités en estimant la durée de vie selon
le critère RCC-M en tout point de la surface du secteur soumisau cyclage thermique. Cependant,
l’ensemble des résultats obtenus et présentés dans le chapitre 3 montre que l’acier 304L présente
un comportement plastique cyclique significatif, même pourde faibles amplitudes de chargement.
Ces mêmes études ont permis de quantifier l’influence d’un écrouissage initial ou d’une contrainte
moyenne sur la résistance à l’amorçage de fissures de fatigue. D’autre part, des caractérisations
précises des différents états de surface des maquettes ont mis en évidence un gradient d’écrouis-
sage important au voisinage de la surface, ainsi que des états de contraintes résiduelles de l’ordre de
200 à 400 MPa. Compte tenu des connaissances accumulées sur le matériau, il est pertinent d’exa-
miner de façon plus rigoureuse l’impact des caractéristiques de surface sur le temps à l’amorçage
des maquettes. Pour ce faire, une loi de comportement élastoviscoplastique avec effet mémoire a
été identifiée précedemment, et va être mise en oeuvre dans une nouvelle simulation des essais
INTHERPOL pour laquelle nous nous sommes attachés à reproduire au mieux les caractéristiques
de la surface.

4.3.1 Description du calcul

Nous nous intéressons ici à la simulation de l’essai 01 qui correspond à un état de surface
brut de réception, et à une soudure circonférentielle non arasée. Cette simulation a été réalisée par
F.Curtit à EDF. Le déroulement du calcul est décrit sur la figure 4.12.

Figure 4.12: Schéma de principe pour l’enchaînement des calculs de la modélisation de l’essai
INTHERPOL 01

Le maillage (Figure 4.13) est défini de façon à reproduire au mieux les profils des surfaces in-
térieures et extérieures de la maquette au centre du secteurd’essai. Il est composé d’éléments qua-
dratiques hexaédriques de type CU20 (20 noeuds). Le maillage est de type réglé, l’épaisseur des
mailles est progressive dans l’épaisseur, les plus fines sont situées en surface interne. Le maillage
complet compte 11512 éléments pour 52792 noeuds.
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Figure 4.13: Maillage de la maquette

Le calcul thermique initial est en tout point identique à celui de la simulation thermoélastique
du chapitre 3. Le chargement thermique est défini sous forme de 50 nappes résultant de l’interpo-
lation des mesures expérimentales ponctuelles. Chaque nappe correspondant à un instant du cycle
(soit une durée de 5s au pas de 0,1s). La définition du chargement thermique appliqué est présentée
sur la figure 4.14).

Figure 4.14: Définition du chargement pour le calcul thermique cyclique
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La température étant imposée en surface interne, il est nécessaire de simuler une succession
de cycles jusqu’à obtenir une stabilisation des champs thermiques dans l’épaisseur. Une descrip-
tion plus détaillée du calcul thermique est disponible dans(Curtit, 2004). Un aperçu du champ
d’amplitude de température sur la paroi interne est donné sur la figure 4.15.

Figure 4.15: Champ d’amplitude de température stablisée enparoi interne

Le calcul thermomécanique met en oeuvre la loi de comportement de type Chaboche avec un
écrouissage isotrope et deux écrouissages cinématiques non linéaires et effet de mémoire, identi-
fiée précédemment. Avant de réaliser le calcul des cycles mécaniques, il est nécessaire d’introduire
le gradient d’écrouissage de surface, ainsi que le champ de contraintes résiduelles initial.

4.3.2 Introduction du gradient d’écrouissage

L’ensemble des résultats des observations microstructurales et des mesures de microdureté du
chapitre 2 permettent de caractériser sur l’état de surfacebrut un écrouissage de surface correspon-
dant à des niveaux de déformation très importants. Le niveaud’écrouissage décroît très rapidement
en s’éloignant de la surface pour s’annuler à une profondeurd’environ 350µm. Des mesures com-
paratives avec des éprouvettes de traction indiquent que l’état d’écrouissage à quelques dizaines
de microns de profondeur correspond à une déformation d’environ 14% (Chapitre 3). Par ailleurs
des études ont montré que l’usinage par tournage se traduit en extrême surface par des déforma-
tions de l’ordre de 100 à 150% en cisaillement. Quelques essais de compression dynamique sur
des éprouvettes chapeaux ont été réalisés permettant de reproduire des niveaux de déformation
comparables. Bien que l’état de surface brut soit apparentéà un meulage sévère, les observations
réalisées (MET et micro-dureté) montrent de grandes similitudes avec un état tourné (Chapitre 3).

La surface interne n’étant pas rigoureusement cylindrique(notamment au niveau de la sou-
dure), il est difficile d’introduire les champs de description du gradient sous forme analytique. La
solution adoptée s’appuie sur un calcul thermique de réponse à un échelon de température. Une
variation instantanée de température de 20 à 80˚C est imposée de façon homogène sur la surface
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interne. Le calcul thermique est réalisé jusqu’à observation d’une pénétration du front thermique
de 350µm. La forme de ce champ est utilisée pour générer le gradient de variables internes corres-
pondant aux observations expérimentales.

Le champ thermique est normalisé en appliquant une transformation affine à l’ensemble du
champ, de façon à obtenir une valeur maximale de 1 en surface,puis un gradient décroissant :

X =
(T −20)

60
en tout point du champ

Parallèlement, un calcul de traction monotone sur un VER jusqu’à une déformation de 14%
suivie d’une décharge jusqu’à contrainte nulle est réaliséavec la loi de comportement. L’ensemble
des variables internes est alors extrait. Sur le modèle de lamaquette un champ est ensuite dé-
fini pour chaque variable interne. Pour les variables scalaires, l’opération consiste simplement à
multiplier le champ normalisé issu du calcul de choc thermique précédent. Pour les variables ten-
sorielles, il est nécessaire de réaliser un changement de variables de telle sorte que la direction de
traction du calcul sur le VER coïncide avec la direction circonférentielle en tout point du modèle.
La dernière étape consiste à assembler l’ensemble de ces champs afin de constituer un champ de
variables internes complet. Ce champ sera introduit comme état initial au début du calcul méca-
nique. Le champ ainsi obtenu permet de décrire un gradient d’écrouissage maximum en surface et
nul au-delà de 350µm.

La méthode retenue pour introduire le gradient d’écrouissage comporte certaines simplifica-
tions par rapport à la réalité. Tout d’abord, l’évaluation du niveau de chaque variable interne cor-
respond en surface à une déformation de 14% alors que le niveau atteint plus de 100% en extrême
surface sur la maquette. D’autre part, l’usinage se traduiten surface par du cisaillement, alors que
la loi de comportement et l’estimation des variables internes correspondent à des chargements de
traction (chapitre 3). Ces deux choix ont été dictés afin de nepas extrapoler la loi de comporte-
ment au-delà de son domaine d’identification. En effet, réaliser un pré-écrouissage en cisaillement
sur un volume de matière suffisant pour permettre ensuite unecaractérisation du comportement
cyclique s’avère difficilement envisageable expérimentalement. Le choix du niveau d’écrouissage
de 14% est délibéré. En effet, le maillage de la structure complète limite la taille minimale des
éléments. De plus les niveaux de déformation très élevés sont localisés au voisinage immédiat de
la surface. Dans le cadre d’une modélisation par éléments finis, les limites de capacité de calcul
conduisent à une épaisseur de l’ordre de quelques dizaines de microns pour la première maille.
Le modèle n’étant pas capable de rendre compte du gradient sur les premiers microns, on peut
finalement considérer que la première couche de maille en surface est représentative.

Malgré l’hypothèse forte d’équivalence entre l’écrouissage en cisaillement et en traction, la
méthodologie retenue permet d’introduire un écrouissage relativement réaliste tout en restant com-
patible avec les données expérimentales disponibles en termes de comportement.

4.3.3 Introduction des contraintes résiduelles

Des mesures de contraintes résiduelles sont également disponibles avant et après essai. On
rappelle que ces contraintes initiales sont de l’ordre de 150 à 200 MPa dans la direction axiale et
300 à 400 MPa dans la direction circonférentielle. Le cyclage thermique entraîne un décalage de
ces contraintes d’environ 400 MPa vers la compression dans la direction circonférentielle, et 300
à 350 MPa dans la direction axiale.

L’introduction des contraintes résiduelles est beaucoup plus simple. On réalise un calcul ther-
momécanique avec pour état initial :

– Le champ de température final du calcul de choc thermique
– Un état de contraintes nulles
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– Un champ de variables internes tel que décrit plus haut
On ramène ensuite la température à 20˚C de façon homogène dans toute la structure. Le gra-

dient de température initial au niveau de la surface interneengendre alors un champ de contraintes
résiduelles de traction.

4.3.4 Calcul des cycles mécaniques

A ce stade, le modèle numérique de la maquette est donc à température ambiante, et présente au
niveau de la surface interne un gradient d’écrouissage et unétat de contraintes résiduelles cohérent
avec les observations expérimentales. Avant de commencer le calcul des cycles, une dernière étape
de calcul de« conditionnement» permet de passer progressivement de la température ambiante
au champ thermique correspondant au début du cycle.

Lors de la simulation en thermoélasticité du chapitre 3, un calcul cyclique thermique était né-
cessaire mais le calcul mécanique d’un seul cycle était suffisant compte tenu du comportement
élastique du matériau. Dans le cas présent, il est nécessaire de poursuivre la simulation sur un
certain nombre de cycles afin de permettre à la fois la stabilisation du comportement du maté-
riau, mais aussi la redistribution des contraintes dans la structure. En effet, la plastification plus
prononcée des zones les plus sollicitées (ici la surface sursecteur d’essai) a pour effet de relaxer
localement le niveau des contraintes maximum qui se répartissent alors sur le reste de la structure.
Dans la pratique, nous réalisons un calcul par cycle afin d’obtenir une taille de calcul élémentaire
raisonnable. Les conditions aux limites de la structure sont définies afin de bloquer tout déplace-
ment de corps rigide :

Figure 4.16: Conditions aux limites de la structure

Le cycle thermique stabilisé est appliqué sur l’ensemble dela structure, le chargement est
donc engendré uniquement par les gradients locaux de température. Afin d’assurer la continuité
de l’historique du chargement, le calcul du premier cycle est initialisé en rechargeant l’état de
contraintes, de déplacements et les champs de variables internes atteints à la fin du calcul de
conditionnement. Par la suite chaque cycle est initialisé àpartir des champs extraits à la fin du
cycle précédent. Dans la simulation présentée ici, la réponse du modèle est relativement stabilisée
après 40 cycles. A la fin du dernier cycle, on simule un retour de la structure à une température
homogène de 20C̊, afin de réaliser des relevés de contraintes en surface qui seront confrontés aux
mesures expérimentales de contraintes résiduelles après essai.

4.3.5 Analyse des Résultats

L’ensemble des résultats présentés dans la suite correspond au point de la surface interne situé
au milieu du secteur d’essai (en zone courante), ce qui correspond à la zone la plus sollicitée de la
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maquette.
L’état de contrainte et de déformation mécanique est uniquement induit par les dilatations loca-

lement contrariées du matériau. L’extraction des déformations se base sur l’évolution des champs
de déplacement. Par conséquent, les valeurs de déformationobtenues correspondent à la compo-
sante« non contrariée» de la déformation thermique. Afin de permettre une comparaison réaliste
avec le comportement du matériau sous chargement mécanique, il est donc nécessaire de recal-
culer une déformation totale correspondant à la somme de la déformation extraite du calcul et
de l’opposée de la dilatation thermique. Cette correction n’affecte que les termes diagonaux du
tenseur des déformations :

εtotaleεtotaleεtotale = εcalculeεcalculeεcalcule+εdilationεdilationεdilation =




ε11 ε12 ε13

ε12 ε22 ε23

ε13 ε23 ε33



−




α∆T 0 0

0 α∆T 0
0 0 α∆T





avecα le coefficient de dilatation thermique et∆T l’écart à l’instant considéré entre la
température locale et 20˚C.

Le graphique présenté sur la figure 4.17 décrit l’évolution des contraintes et des déformations
dans les directions axiale et circonférentielle au cours ducalcul d’introduction des contraintes
résiduelles et de conditionnement afin d’atteindre le champthermique correspondant au début du
cycle. La transition entre ces deux phases de calcul correspond à l’instant 0. Rappelons que le
gradient d’écrouissage a été introduit au préalable par l’intermédiaire d’un champ de variables
internes.

ε

Figure 4.17: Evolution des contraintes lors des phases d’introduction des contraintes résiduelles et
de montée en température avant cyclage au centre du secteur d’essai

Le niveau de contrainte résiduelle avant le chauffage est de274 MPa dans la direction cir-
conférentielle et de 217 MPa dans la direction axiale. La valeur obtenue par simulation dans la
direction axiale est très proche de celle mesurée par DRX. Dans la direction circonférentielle, le
calcul sous-estime un peu les mesures expérimentales, maison obtient malgré tout un niveau plus
élevé que dans la direction axiale, qui résulte de l’orientation imposée pour le pré-écrouissage.
On notera également que cette sous-estimation est relativement cohérente avec les hypothèses
retenues pour la simulation, qui conduisent à sous-estimerle niveau d’écrouissage en extrême
surface. On constate également que l’orientation de l’écrouissage se traduit par une augmentation
significative de la limite d’élasticité et du module d’écrouissage dans la direction circonférentielle.

La différence de module d’écrouissage entre les deux directions axiale et circonférentielle se
renforce dans la phase de conditionnement nécessaire pour atteindre le champ de température de
début de cycle. Les niveaux de contraintes atteints à la fin ducalcul de conditionnement sont res-
pectivement égaux à 381 MPa dans la direction circonférentielle et 245 MPa dans la direction
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axiale.

Les Figure 4.18(a) et 4.18(b) décrivent l’évolution du trajet de chargement contraintes/déformations
dans les deux directions principales. La première figure considère la déformation totale, tandis que
la deuxième figure se focalise sur la composante plastique. D’une façon générale, l’amplitude de
contrainte sur l’ensemble des cycles est plus importante dans la direction axiale. Cette différence
s’explique par un effet de structure lié à la forme de la maquette et à la localisation du chargement.
En effet, la structure résiste davantage aux dilatations dans la direction axiale que dans la direc-
tion circonférentielle. Le niveau de contrainte très élevédans la direction circonférentielle au tout
début du calcul cyclique se traduit par un phénomène de déformation progressive, qui correspond
ici à une redistribution des contraintes vers l’intérieur de la paroi et par conséquent à une diminu-
tion progressive du niveau de contrainte moyenne. Dans la direction axiale, ce phénomène n’est
observé que sur les deux premiers cycles, la déformation estensuite pratiquement stabilisée. La
figure 4.18(b) montre une diminution relativement faible del’amplitude de déformation plastique
dans la direction circonférentielle qui correspond à la direction d’écrouissage. Le durcissement est
nettement plus marqué dans la direction axiale, ce qui s’accompagne par une petite augmentation
de l’amplitude de contrainte.

(a) Déformation totale

(b) Déformation plastique

Figure 4.18: Evolution du tajet de chargement contraintes/déformations dans les deux directions
principales

La Figure 4.19 met davantage l’accent sur la stabilisation du comportement. Pour ce faire pour
chaque cycle les valeurs de contraintes maximum et minimum ainsi que la contrainte moyenne du
cycle pour les deux directions principales sont extraites.On observe après 40 cycles une relative
stabilisation de ces différentes évolutions (la stabilisation étant plus satisfaisante dans la direction
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axiale). Dans la direction axiale, la contrainte moyenne est rapidement relaxée jusqu’à un niveau
faible (de l’ordre de 7 MPa à la fin du calcul). La relaxation est nettement plus lente pour la direc-
tion circonférentielle et l’on observe une relative stabilisation du niveau moyen autour de 40 MPa.
On notera toutefois que la loi de comportement mise en oeuvredans cette simulation a été iden-
tifiée afin de reproduire au mieux le trajet de chargement au cours d’un cycle pour permettre une
exploitation des résultats basés sur l’énergie dissipée aucours du cycle. Les comparaisons avec
les résultats expérimentaux montrent que la formulation retenue tend à surestimer de façon rela-
tivement importante la relaxation d’une contrainte moyenne. Les valeurs obtenues ici sont donc
vraisemblablement sous-évaluées.

(a) Contrainte minimale (b) Contrainte maximale

(c) Contrainte moyenne

Figure 4.19: Stabilisation du comportement en peau interneau centre du secteur d’essai

Après refroidissement complet de la maquette à une température homogène de 20˚C, le niveau
des contraintes résiduelles au centre du secteur d’essai est relevé. Dans la direction circonféren-
tielle, on observe une contrainte de compression de -48 MPa ce qui correspond à une diminution
de 322 MPa, relativement proche des mesures par DRX (-400 MPa). On notera également un bon
accord entre les valeurs finales calculées et mesurées. Dansla direction axiale par contre, le dé-
calage des contraintes mesurées en DRX était de plus de 300 MPa alors qu’elle n’atteint ici que
192 MPa. On peut toutefois considérer ces résultats comme satisfaisants compte tenu à la fois de
la relative imprécision des résultats de mesure DRX et des simplifications un peu grossières faites
dans la phase d’introduction du gradient d’écrouissage.
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ETUDE DE L’INFLUENCE DE
L’ETAT DE SURFACE PAR UNE
APPROCHE POLYCRISTALLINE

Sommaire
5.1 Plasticité cristalline dans les polycristaux CFC . . . . .. . . . . . . . . . . . . 135

5.1.1 Mécanismes de plasticité . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .. . . 135
5.1.2 Modélisation de la plasticité . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .. . . . . 139

5.2 Présentation et identification du modèle de comportement . . . . . . . . . . . . 146
5.2.1 Lois du modèle et génération d’un agrégat . . . . . . . . . . .. . . . . . . 147
5.2.2 Identification pour le matériau vierge . . . . . . . . . . . . .. . . . . . . 151
5.2.3 Identification pour le matériau préécroui . . . . . . . . . .. . . . . . . . . 155

5.3 Simulation en fatigue de l’influence de l’état de surface: caractéristiques glo-
bales de la déformation de l’agrégat . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .. . . . 158
5.3.1 Agrégat vierge . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 160
5.3.2 Agrégat avec gradient d’écrouissage . . . . . . . . . . . . . .. . . . . . . 161
5.3.3 Agrégat avec gradient d’écrouissage et rugosité . . . .. . . . . . . . . . . 164
5.3.4 Résumé . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 167

Fatigue Thermique d’un acier inoxydable austénitique : influence de l’état de surface par une
approche multi-échelles

133



5. ETUDE DE L’INFLUENCE DE L’ETAT DE SURFACE PAR UNE APPROCHE
POLYCRISTALLINE

La modélisation à l’échelle macroscopique des essais de fatigue thermique INTHERPOL du
chapitre précédent a permis d’identifier les champs de contrainte et de déformation en surface
interne des maquettes. La structure de la maquette a été entièrement modélisée et le matériau a
été considéré comme homogène. Trois caractéristiques importantes à prendre en compte pour la
détermination de la durée de vie ont été intoduites : la plasticité cyclique, les contraintes rési-
duelles et le gradient d’écrouissage. Cependant le modèle de comportement choisi est un modèle
phénoménologique ne permettant pas la description des premiers stades d’endommagement ob-
servés en fatigue, comme l’apparition de glissements localisés et d’extrusions de surface. De plus,
à cette échelle, un dernier paramètre de surface très important n’a pu être introduit : la rugosité.
Des calculs sur de petits volumes pourraient être réalisés en mécanique des milieux continus en
introduisant la rugosité. Cependant cette modélisation neserait pas très propre, la profondeur des
stries les plus profondes de l’état brut étant du même ordre de grandeur que la taille de grain.

Une modélisation à l’échelle "mésoscopique" devrait se révéler alors pertinente pour décrire
les premiers stades de l’endommagement (sans pour autant être capable de reproduire les bandes
de glissement persistantes) avec prise en compte de la rugosité. En effet, des modèles de compor-
tement à base physique peuvent aider à la compréhension des mécanismes responsables de l’en-
dommagement observé en fatigue en surface des matériaux. L’atout majeur de ce type d’approche
est de pouvoir reproduire le comportement macroscopique dumatériau à partir d’une description
à une échelle inférieure des mécanismes de plasticité. Dansces modèles, le matériau n’est plus
considéré comme homogène, chaque grain (monocristal) est caractérisé par sa morphologie, son
orientation cristalline et ses systèmes de glissement, sonvoisinage. Le comportement de chacun
des grains est ensuite obtenu en combinant différents phénomènes impliquant le déplacement et
l’interaction des dislocations sur les systèmes de glissement.

De nombreux modèles polycristallins ont déjà été utilisés sur des aciers inoxydables austé-
nitiques et ont montré leur capacité à reproduire des comportements cycliques uniaxiaux et mul-
tiaxiaux proportionnels et non proportionnels ((Calloch,1997), (Feyelet al., 1997), (Cailletaudet al., 1991),
(Pilvin, 1994)). Ces études sont majoritairement réalisées à l’aide de modèles de changements
d’échelles. Cepedant l’amélioration des techniques expérimentales et l’augmentation de la puis-
sance de calcul permettent aujourd’hui de simuler des agrégats polycristallins finement maillés,
représentatifs du matériau à l’échelle du polycristal.

L’objectif et la démarche de cette approche micromécaniquesont représentés sur la figure 5.1.
Dans un premier temps, le travail consiste à adapter et identifier un modèle polycristallin capable
de décrire la plasticité cyclique macroscopique au moyen d’une loi de comportement locale. Une
fois le modèle de plasticité cristalline identifié, la modélisation cyclique d’un Volume Elémentaire
Représentatif (VER) introduisant les différents paramètres caractérisant l’état de surface du maté-
riau sera réalisée. La modélisation cyclique d’agrégats polycristallins est encore peu répandue et
l’introduction de l’état de surface fait à notre connaissance partie d’une nouvelle démarche. Ce tra-
vail est une première approche qui doit permettre de proposer des informations qualitatives pour la
justification physique de critères de fatigue phénoménologiques utilisés à l’échelle macroscopique.

Dans la première partie de ce chapitre, une rapide description des mécanismes de plasticité
dans les métaux de structure cubique à faces centrées est rappelée. La deuxième partie présente
le modèle de comportement utilisé ainsi que les modifications apportées permettant de décrire des
sollicitations cycliques. La méthode d’identification et les résultats sont ensuite présentés. Enfin,
la simulation d’un agrégat polycristallin sous le chargement cyclique des maquettes INTHERPOL
calculé dans le chapitre précédent est réalisée dans la dernière partie. Sur cet agrégat sont succes-
sivements introduit un gradient d’écrouissage et une rugosité représentatifs du matériau en surface
des maquettes INTHERPOL. Une comparaison de quatre "agrégats types" est discutée.
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(MP

Figure 5.1: Objectifs et démarche de l’approche polycristalline avec d la taille de grains

5.1 Plasticité cristalline dans les polycristaux CFC

5.1.1 Mécanismes de plasticité

Systèmes de glissement et conditions d’écoulementA température ambiante, la plasticité des
métaux est essentiellement régie par le glissement des dislocations. Une dislocation glisse dans un
plan selon une direction donnée. Ce plan et cette direction correspondent aux plans et directions
cristallographiques les plus denses et sont appelés systèmes de glissement. Il existent 12 systèmes
de glissements équivalents(s) pour les structures CFC : un monocristal CFC contient 4 plansde
glissement de type (111) avec chacun trois directions de glissement [110] (Figure 5.2). La notation
de Schmid et Boas précise les différentes paires admissibles qui sont données dans le tableau 5.1 :
une lettre est attribuée au plan de glissement et un chiffre àla direction de glissement.

Figure 5.2: Plans et directions denses dans un monocristal de structure CFC
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Normale au plan de glissementDirection de glissement Systèmes de glissement potentiels
1 [011]

A (111) 2
[
011
]

A2 A3 et A6
B (111) 3 [101] B2 B4 et B5
C (111) 4

[
101
]

C1 C3 et C5
D (111) 5

[
110
]

D1 D4 et D6
6 [110]

Tableau 5.1: Systèmes de glissement possibles dans le structures CFC (notations de Schmid et
Boas)

La loi de Schmid donne la condition générale d’écoulement sur un système de glissement et est
bien vérifiée dans le cas des structures CFC à température ambiante. Une dislocation commence
à se mouvoir si la projection du vecteur contrainte appliquédans son plan de glissement sur la

direction de glissement est égale à une valeur critiqueτ(s)
c .

|τ(s)|− τ(s)
c = 0 (5.1)

On appelle cission résolueτ(s) pour le système(s) la valeur :

τ(s) =
(

σσσ.n(s)
)

.m(s) (5.2)

avecσσσ le tenseur contrainte,n(s) et m(s) respectivement la normale au plan de glissement et la
direction du glissement.

La valeur de la cission critiqueτ(s)
c est fixée par la contrainte nécessaire pour vaincre les obs-

tacles empêchant le mouvement des dislocations. Les principaux obstacles aux mouvements des
dislocations sont décrits ci-dessous :

– La friction de réseau.L’énergie de coeur d’une dislocation est minimale si sa ligne est orien-
tée suivant une direction dense. Pour que les dislocations puissent progresser, elles doivent
donc franchir une barrière énergétique correspondant aux rangées denses d’atomes dans un
plan de glissement, appelées les vallées de Peierls (Figure5.3). On appelleτp la contrainte
de Peierls (ou friction de réseau) nécessaire au franchissement de ces obstacles. Le pas-
sage d’une vallée à l’autre se fait par un mécanisme de doubledécrochement et est activé
thermiquement. Dans les structures CFC, la profondeur des vallées de Peierls est faible.
A température ambiante, les dislocations glissent presquesans aucun frottement de réseau.
S’il n’y a pas d’autres obstacles aux mouvements des dislocations, le matériau se déforme
plastiquement pour des contraintes très faibles. Au contraire, pour les basses températures,
la friction de réseau est le mécanisme prépondérant contrôlant l’écoulement plastique des
métaux à structure cubique centrée.

– Le durcissement latent.Lorsqu’une dislocation glisse, elle peut rencontrer des lignes de
dislocation d’autres systèmes qui percent son plan de glissement et deviennent des barrières
à sa progression. Le franchissement de ces obstacles est sensible à l’activation thermique et
les dislocations perçant le plan de glissement sont appelées dislocations "forêt" (Figure 5.4).
Dans les structures CFC, la forêt de dislocations est un obstacle prépondérant au mouvement
des dislocations.

– Les éléments d’addition, les précipités, les défautssont aussi d’autres obstacles au glisse-
ment des dislocations.
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σ

Figure 5.3: Franchissement des Vallées de Peierls

,σ

Figure 5.4: La forêt de dislocations

Ecrouissage. Les interactions des dislocations avec les éléments d’addition, les arbres de la fo-
rêt, les précipités..., limitent leur déplacement et sont responsables de l’augmentation de la cission
critique, c’est à dire de l’écrouissage du matériau. Au cours de cet écrouissage, différents phéno-
mènes comme la multiplication ou l’annihilation des dislocations sont aussi mis en évidence. Ces
mécanismes sont plus ou moins importants selon la nature de la structure cristallographique, la
température ou encore le niveau de déformation. On en rapelle ici quelques uns qui serviront pour
la compréhension du modèle de comportement polycristallin.

– La multiplication des dislocations.Un des mécanismes prépondérants dans les structures
de type CFC, déterminé par Frank et Read, est celui de production et de multiplication des
dislocations dans un cristal soumis à une contrainte. Un segment de dislocation ancré en
deux points va se courber sous l’effet de la contrainte résolue τ. Une boucle de dislocation
va ainsi se former et grandir avec l’augmentation de la cission. A partir d’une valeur, une
boucle indépendante est créée. Le segment de dislocation retrouve sa forme initiale et peut
générer une autre boucle. Ce mécanisme est représenté sur lafigure 5.5 et est activé si la
contrainte de cisaillement appliquée sur le segment de dislocation atteint un seuil inverse-
ment proportionnel au rayon de courbure R de la dislocation :

τ =
αµb
R

(5.3)
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Figure 5.5: Mécanisme de multiplication des dislocations de Franck-Read

– L’annihilation des dislocations.Deux dislocations coins qui glissent sur un même plan avec
des signes opposés s’attirent par l’intermédiaire de leurschamps de déformation élastique.
Lorsque les deux dislocations sont en vis à vis, les deux demi-plans supplémentaires vont
coincider pour donner un plan complet : la ligne de dislocation disparait. Deux dislocations
vis parallèles peuvent également s’annihiler si elles sontde signes contraires, en changeant
de plan de glissement (glissement dévié).

– La formation d’une jonction et la dissociation des dislocations.Lorsque deux dislocations
se rencontrent, elles peuvent se combiner pour former une jonction si l’énergie de la jonction
est inférieure à l’énergie initiale des deux dislocations séparées (règle de Franck). Récipro-
quement, une dislocation peut se dissocier en deux dislocations partielles séparées par une
faute d’empilement (EFE) pour minimiser son énergie de coeur. La faible énergie de faute
d’empilement des aciers inoxydables austénitiques favorise la dissociation des dislocations.

– Le glissement dévié.La partie vis d’une dislocation peut changer de plan pour éviter des
obstacles, ce mécanisme est appelé glissement dévié. Deux dislocations vis avec des signes
opposés peuvent ainsi s’annihiler par glissement dévié. Lorsque les dislocations se disso-
cient facilement en dislocations partielles, ce mécanismeest difficile : il faut tout d’abord
recombiner les partielles pour pouvoir dévier puis elles seredissocient dans le nouveau plan
de glissement. Ce mécanisme de recombinaison-dissociation est sensible à la température.

Courbe de traction d’un monocristal CFC. Le comportement en traction des monocristaux
se déformant par glissement des dislocations a été largement étudié. La courbe de traction d’un
monocristal pur de structure CFC orienté pour le glissementsimple montre 3 stades de déformation
représentés sur la figure 5.6.

Le premier stade de déformation, le stade I, est un stade de glissement facile où un seul système
de glissement est activé pour une contrainte faible. Les dislocations du système de glissement le
plus sollicité, le système primaire, glissent dans leur plan sans rencontrer d’obstacles. La produc-
tion de dislocations mobiles se fait selon le mécanisme de Franck-Read. Le durcissement constaté
expérimentalement est faible, la pente de la courbe est de l’ordre deµ/1400 avecµ le module de
cisaillement.
Au début du stade II, un deuxième système de glissement s’active à cause du changement d’orien-
tation cristalline lié à la rotation provoquée par l’activité du premier système. Le durcissement
est rapide et linéaire, caractéristique des structures CFC, dû à la forêt de dislocations. Deux fa-
milles de dislocations glissent dans deux plans différents, multipliant les intersections et les points
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(MPa)
N

Figure 5.6: Courbe de traction d’un monocrital CFC

d’ancrage. La multiplication des dislocations est plus importante et provoque de plus en plus d’in-
teractions. Le glissement devient de plus en plus difficile et les obstacles provoquent le blocage des
dislocations mobiles. Il en résulte un écrouissage plus important avec une densité de dislocations
qui augmente rapidement. Pour une structure CFC, la pente dela courbe est de l’odre deµ/300.
Au stade III, le durcissement diminue progressivement ("durcissement parabolique") à cause des
mécanismes d’annihilation des dislocations par glissement dévié. La densité de dislocations se
stabilise. La configuration des dislocations devient complexe, elles se regroupent dans des murs
et forment des structures en cellules. Pour les aciers austénitiques, le glissement dévié apparaît à
partir de 15% de déformation.
Pour un matériau très ductile et pour de grandes déformations, on peut observer d’autres stades de
déformation (stade IV et V) dont les mécanismes sont encore mal connus.

Des essais de durcissement latent mettent en évidence différents comportements en fonction
des interactions entre le système primaire et le système secondaire ("latent"). Ces essais consistent
à activer lors d’un essai de traction sur une éprouvette monocristalline une distribution de dislo-
cations primaires. L’éprouvette est ensuite découpée en nouvelles petites éprouvettes qui sont sol-
licitées aussi en traction mais dans une autre direction. L’influence des dislocations primaires sur
les dislocations activées lors de ce deuxième essai peut ainsi être observée. Ces essais permettent
de mettre en évidence l’anisotropie de comportement, fonction de la nature des interactions entre
systèmes primaire et secondaire. Contrairement aux CFC avec une forte EFE, les CFC avec une
faible EFE (ce qui est le cas de l’acier 304L) ont un écrouissage anisotrope comme les CC. A
basse EFE, la forte dissociation des dislocations augmenteles interactions et le durcissement sur
le système latent est plus fort que sur le système actif.

5.1.2 Modélisation de la plasticité

Les modélisations de la plasticité à l’échelle du multicristal peuvent être regroupées dans deux
catégories : les modélisations utilisant des méthodes d’homogénéisation et les modélisations dé-
crivant le comportement hétérogène intragranulaire. Les modèles homogénéisés sont très souvent
utilisés dans le domaine industriel et sont suffisants si l’on ne veut avoir accès qu’à des contraintes
et déformations moyennes par phase ou classe d’orientation. Le Volume élémentaire représenta-
tif, VER, est composé de fractions volumiques de grains indépendants d’orientation donnée, sans
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position géométrique définie les uns par rapport aux autres,leur taille et leur forme ne sont pas
définies dans l’espace. Ces modèles donnent de bons résultats dans la prédiction d’évolution de
texture et sont capables de reproduire des chargements macroscopiques complexes sans demander
de calculs trop coûteux. Dans la deuxième catégorie, un modèle géométrique de répartition des
grains dans l’espace est construit pour une représentationréaliste en trois dimensions du maté-
riau. Ce type de modélisation est idéal dans le cas des problèmes d’endommagement puisqu’elle
permet la description des hétérogénéités dans les grains dupolycristal. De nombreuses études ont
ainsi montré la capacité de ces modèles à reproduire le développement de la déformation plastique
sous forme de bandes à forte déformation. D’autres informations comme l’influence des joints
de grains et des grains voisins sont aussi disponibles. C’est pourquoi nous avons fait ce choix de
modélisation. Cependant, l’inconvénient majeur de ce typede modélisation réside dans le temps
et la puissance de calcul pour leur mise en oeuvre.
Un certain nombre de modèles polycristallins existent dansla littérature et certains ont déjà été
appliqués sur des aciers inoxydables austénitiques. Nous présentons ici quelques modèles de plas-
ticité cristalline introduisant des lois d’écrouissage plus ou moins physiques. Ces modèles sont
séparés en deux catégories : les modèles présentant une seule variable d’écrouissage isotrope et
les modèles intégrant une variable d’écrouissage cinématique en plus de l’écrouissage isotrope.

Dans la première catégorie, le premier modèle présenté est le modèle de Estrin, Meckin et
Kocks, modèle physique basé sur les mécanismes élémentaires de la plasticité décrits dans les pa-
ragraphes précédents. C’est un des premiers modèle de plasticité cristalline à avoir intégré l’évo-
lution de la microstructure avec les densités de dislocations comme variable interne. Le second
modèle est le modèle de Tabourot et al. qui reprend le modèle d’Estrin en introduisant les densités
de dislocations sur chaque système de glissement. Ces deux modèles physiques permettent de bien
reproduire le comportement dans le cas d’un chargement monotone. Ils sont en général écrits pour
simuler la mise en forme des matériaux dans l’objectif de suivre l’évolution des textures cristallo-
graphiques. Ils ne font intervenir qu’une variable d’écrouissage isotrope et sont donc mal adaptés
aux chargements cycliques.
Dans la deuxième catégorie, le premier modèle présenté est le modèle de Cailletaud. Ce modèle
phénoménologique transcrit à l’échelle microscopique lesmodèles d’écrouissage classiques de
l’échelle macroscopique, comme par exemple ceux présentésau chapitre précédent. Ce modèle
comporte pour chaque système de glissement une variable d’écrouissage isotrope et une variable
d’écrouissage cinématique, il est donc capable de décrire le comportement cyclique même pour des
trajets de chargement complexes. Un autre modèle est ensuite présenté, le modèle de Cailletaud-
Pilvin. Il a été identifié et utilisé sur un acier inoxydable austénitique 316L. Ce modèle reprend le
modèle physique de Tabourot en ajoutant une variable d’écrouissage cinématique. Cet écrouissage
cinématique reste cependant avec une écriture phénoménologique identique au modèle de Caille-
taud. Enfin un dernier modèle, le modèle de Déprés, est décrit. Ce modèle reprend aussi le modèle
de Tabourot en introduisant une variable d’écrouissage cinématique mais cette fois-ci basée sur
des mécanismes physiques.

5.1.2.1 Modèles sans variable d’écrouissage cinématique

Modèle de Estrin, Mecking et Kocks ((Estrin et Mecking, 1984), (Mecking et Kocks, 1981))
Ce modèle est basé sur le mouvement thermiquement activé desdislocations dans les matériaux
de structure CFC et est régi par trois lois principales. La première loi est une loi d’écoulement
viscoplastique écrite sous forme d’une loi d’Arrhénius :

γ̇ = γ̇0exp

(
−∆G

kT

)
(5.4)

γ̇ représente la vitesse de déformation macroscopique etγ̇0 est une vitesse de référence liée
à la densité de dislocations mobiles dans le matériau. Elle est considérée comme constante.∆G
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est l’enthalpie libre d’activation, k la constante de Boltzmann et T la température. Cette relation
est par la suite écrite sous une forme approchée et lie la cission résolue appliquée à la vitesse de
déformation :

γ̇ = γ̇0
( |τ|

τµ

)m

(5.5)

τ est la contrainte appliquée etτµ est une contrainte de référence dont la valeur dépend de la
microstructure.

τµ est donné par la loi d’écrouissage suivante :

τµ = αµb
√

ρ (5.6)

µ est le module de cisaillement isotrope, b la norme du vecteurde Burgers etρ la densité de
dislocations totale.

α est un paramètre matériau compris en général entre 0,1 et 0,5.

Cette deuxième loi est une loi d’écrouissage reprenant la formule classique donnée par Mughrabi
liant la contrainte d’écoulementσ à la densité de dislocations totaleρ.

Enfin la troisième loi donne l’évolution de la densité de dislocationsρ̇ en fonction de la vitesse de
déformationγ̇ :

ρ̇ = γ̇(K1
√

ρ−K2ρ) (5.7)

Le premier termeK1
√ρ correspond à la production de dislocations et le second terme K2ρ

correspond à l’annihilation de dislocations.K1 et K2 sont des paramètres matériau indépendants
de la température et de la vitesse de déformation. Cette équation prend ainsi en compte l’effet du
durcissement dû aux interactions entre dislocations mobiles et immobiles ainsi que la diminution
progressive du taux d’écrouissage avec la déformation.

Modèle de Tabourot et al. ((Tabourot, 1992), (Teodosiuet al., 1993), (Delaireet al., 2000))
Tabourot et al. reprennent les hypothèses du modèle d’Estrin et al. et réécrivent la loi d’écrouissage
en introduisant des densités de dislocations sur chaque système de glissement et en s’appuyant sur
les travaux de Franciosi sur l’écrouissage latent du monocristal CFC. La cission critiqueτc sur
chaque système de glissement fait alors intervenir une matrice d’interactionast caractérisant les
interactions entre une dislocation glissant sur un systèmeet les autres dislocations :

τs
c = τ0 +µb

√
12

∑
t=1

astρt (5.8)

L’évolution de densités de dislocations est liée à la compétition entre l’annihilation des dislo-
cations et leur création par le mécanisme de Frank Read.

La densité de dislocations totale est répartie en dislocations mobilesρs
m et immobilesρs

i :

ρs = ρs
m+ ρs

i (5.9)
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La densité des dislocations immobiles étant très élevée parrapport à la densité des dislocations
mobiles, on écrit :

ρs
m ≪ ρs

i (5.10)

L’évolution de la densité des dislocations mobiles comprend trois termes : un terme de pro-
ductionrs

p, un terme d’annihilationrs
ma et un dernier terme d’immobilisationrs

i .

ρ̇s
m = rs

p− rs
ma− rs

i (5.11)

L’évolution de la densité de dislocations immobiles est dueà un accroissement provenant de
l’immobilisation des dislocations mobiles (rs

i ) et à une diminution due à l’annihilation de disloca-
tions immobilesrs

ia :

ρ̇s
i = rs

i − rs
ia (5.12)

La production des dislocations immobiles est calculée en utilisant la notion de libre parcours
moyen. Une dislocation mobile parcourt la distanceλ avant de s’arrêter :

rs
i =

ρs
m|νs|
λs (5.13)

νs est la vitesse moyenne des dislocations mobiles sur le système (s) etλs le libre parcours
moyen :

λs =
K√

∑t 6=sρt
(5.14)

λs est proportionnel à la distance moyenne entre dislocationsperçant ce même plan de glisse-
ment.

En écrivant la relation d’Orowan,

|γ̇s| = ρs
mb|νs| (5.15)

l’équation 5.13 se réécrit :

rs
i =

|γ̇s|
bλs (5.16)

Sur un court intervalle de temps
νs

λs la densité de dislocations mobiles évolue peu (ρ̇s
m≈ 0). En

utilisant les équations 5.12, 5.11 et en différenciant l’équation 5.9 par rapport au temps, l’évolution
de la densité totale sur le système (s) s’écrit :

ρ̇s =
|γ̇s|
bλs − rs

ia (5.17)

Le taux d’annihilation de dislocations immobiles suit une loi proposée par Essman et Mughrabi
et s’écrit :
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rs
ia = 2

yc

b
ρs

i |γ̇s| (5.18)

En combinant les équations 5.17, 5.18 et à l’aide de l’équation 5.10, on aboutit à une réécriture
de l’évolution des densités de dislocations sur un système (s), équation généralisée du modèle de
Estrin et al., faisant intervenir un terme de multiplication et un terme d’annihilation des disloca-
tions :

ρ̇s =
|γ̇s|
b

(√
∑t 6=sρt

K
−2ycρs

)

(5.19)

Ce modèle a été repris par de nombreux auteurs ((Hoc, 1999), (Erieau, 2003)), sous char-
gement monotone. Pour des chargements cycliques, l’introduction d’une variable d’écrouissage
cinématique est nécessaire.

5.1.2.2 Modèles avec une variable d’écrouissage cinématique

Modèle de Cailletaud ((Cailletaud, 1987), (Cailletaud, 1992)). Ce modèle développé initiale-
ment par Cailletaud, a ensuite été modifié par Pilvin (Pilvin, 1994). Il décrit l’écrouissage comme
une fonction du glissement cumulé. Malgré l’absence de relations mettant en jeu des phénomènes
physiques, ce type de modèle est très utilisé et est adapté pour décrire le comportement cyclique
sous chargements complexes. Il donne en général de meilleurs résultats que les modèles macro-
scopiques. Sa construction est identique aux modèles classiques de plasticité à l’échelle macro-
scopique. La loi d’écoulement est la suivante :

γ̇(s) =

( |τs−xs|− rs

K

)n

sign(τs−xs) si |τs−xs| ≥ τs
c (5.20)

γ̇(s) = 0 sinon

rs est une variable d’écrouissage isotrope etxs une variable d’écrouissage cinématique.

L’écrouissage latent qui résulte des interactions entre les systèmes est introduit dans la variable
d’écrouissage isotrope :

rs = R0 +Q1∑
r

(
hrs
{

(1−e−b1γr

})
+Q2

{
1−e−b2γs

}
(5.21)

R0 est la cission critique initiale.Q1, Q2, b1 etb2 sont des paramètres matériau.

hrs est une matrice d’écrouissage qui décrit l’interaction entre les systèmes de glissement.

La loi d’évolution de la variable d’écrouissage cinématique s’écrit :

xs = Cαs (5.22)

α̇s = γ̇(s)−Dαsυ̇s (5.23)

C etD sont deux constantes matériau etυ̇s = 〈 |τ
s−xs|− rs

K
〉n.

Ce modèle a été introduit dans un modèle d’homogénéisation et a été identifié par Calloch sur
un acier 316L (Calloch, 1997). Il a donné de bons résultats pour de nombreux trajets de charge-
ments complexes (Figure 5.7).
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σ

Figure 5.7: Résultats obtenus sur un acier inoxydable austénitique 316L du modèle de Cailletaud
pour différents trajets de chargement

Modèle de Cailletaud-Pilvin ((Cailletaud et Pilvin, 1994),(Gallee, 2005)) Les équations du
modèle à l’échelle du grain sont similaires au modèle de Tabourot et al. mais enrichies d’un
écrouissage cinématique. Tout comme précédemment, le glissement se produit lorsque la cission
effectiveτs atteint la cission critiqueτs

c :

τs
c = τ0 + αµb

√
∑
t

Asrρr (5.24)

L’évolution de la densité de dislocations est donnée comme dans les modèles précédents par :

ρ̇s =
|γ̇s

b

[
1
λs −Gbρs

]
(5.25)

L’écrouissage cinématique est introduit dans le calcul de la cission effective. Pour un système
de glissement, la cission effectiveτs est donnée par :

τs = (σσσg−xxxg) :
{

nS⊗SmS} (5.26)

xxxg est la variable d’écrouissage cinématique non linéaire quis’écrit :

xxxg =
2
3

(
cgαααg +hgεp

g

)
(5.27)

avec

α̇̇α̇αg = ε̇p
g −dgαααgṗg (5.28)

εp
g et pg respectivement la déformation plastique et la déformationplastique cumulée.

Gallée (Gallee, 2005) utilise alors un modèle d’homogénéisation et identifie les paramètres
pour un acier 316L sur des essais de cisaillement cyclique etde traction monotone. Il donne de
bons résultats lors de simulations d’emboutissage.
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Modèle de Déprés (Déprés, 2004).Déprés reprend le modèle développé par Tabourot et al. et
l’enrichit en introduisant une variable d’écrouissage cinématique. Cette variable, contrairement
aux modèles précédents, est basée sur les mécanismes physiques observés ainsi que sur des ré-
sultats obtenus en simulation de dynamique discrète des dislocations. La loi d’écoulement est
réécrite en partitionnant la contrainte d’écoulement en une contrainte effective et une contrainte
interneτs

d| :

γ̇s
p = γ̇0

( |τs− τs
d|

τs
i

)n

sign(τs− τs
d)si|τs− τs

d| ≥ 0 (5.29)

Les causes physiques de l’écrouissage cinématique viennent de deux niveaux d’hétérogénéi-
tés : les hétérogénéités à l’échelle du polycristal (intergranulaires) et les hétérogénéités à l’échelle
du monocristal (intragranulaires). Ces hétérogénéités induisent une polarisation de la microstruc-
ture de dislocations, créant des contraintes cinématiquesà longue distance. La contrainte interne
est alors décomposée en une contrainte intergranulaire et une contrainte intragranulaire :

τ(s)
d = τ(s)inter

d + τ(s)intra
d (5.30)

Deux "familles" principales de dislocations sont définies :
– Les dislocations géométriquement nécessaires,ρ(s)

G . Ces dislocations sont reliées à la contrainte
intergranulaire et ont pour rôle de restaurer la compatibilité géométrique dans le polycristal
déformé (Figure 5.8). Ces dislocations sont polarisées.

Figure 5.8: Dislocations géométriquement nécessaires

– Les dislocations statistiquement stockées,ρ(s)
S reliées à la contrainte intragranulaire. Ces

dislocations sont les dislocations qui par interaction avec des obstacles ne parviennent pas
à sortir du polycristal ou à atteindre un joint de grain. Elles sont alors stockées dans le
cristal. Ce stockage n’est pas homogène, des zones du cristal présentent de fortes densités
de dislocations, les zones dures, et d’autres zones de faibles densités de dislocations, les
zones molles. Ce sont par exemple des cellules ou des murs de dislocations. Dans les zones
dures, les dislocations sont peu mobiles. Au contraire, dans les zones molles, les dislocations
peuvent se déplacer facilement. Déprés définit alors deux sous familles de dislocations : les

dislocations véritablement stockéesρ(s)
S et les dislocations "récupérables" à la décharge du
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polycristalρ(s)
g . Les dislocationsρ(s)

S sont piégées et non polarisée. Les dislocationsρ(s)
g ont

le même rôle que les dislocations géométriquement nécessaires mais à l’échelle du mono-
cristal. Elles sont polarisées et assurent la compatibilité de la déformation plastique entre
les zones plus ou moins déformées du cristal.

Deux lois d’écrouissage relient alors les contraintes intergranulaire et intragranulaire aux diffé-
rentes familles de densités de dislocations :

τ(s)inter
d =

1
k1

nPU
dmax

µ
1−ν

b2

∆γ(s)
p

ρ(s)
G (5.31)

τ(s)intra
d = µbΛ(s)ρ(s)

g (5.32)

aveck1 une constante prenant en compte l’orientation du grain dansle polycristal du grain et
sa forme.nPU

dmaxest le nombre maximal de dislocations que peut contenir un empilement etΛ(s) est
une longueur interne du cristal. Enfin, l’évolution des densités de dislocations est définie par les
lois suivantes :

– La densité totale de dislocations et son évolution :

ρ(s) = |ρ(s)
G |+ |ρ[s)

g |+ ρ[s)
S (5.33)

ρ̇(s) = ρ̇(s)
G + ρ̇[s)

g + ρ̇[s)
S − r(s)

a (5.34)

– Les trois lois de production :̇ρ(s)
G , ρ̇[s)

g , ρ̇[s)
S .

– Une loi d’annihilation :r(s)
a .

Ce modèle a été confronté aux résultats de simulation obtenus en dynamique discrète des
dislocations dans un monocristal de 10µmen cisaillement pur et avec une déformation plastique
équivalente imposée de 10−3. Les deux simulations donnent des résultats similaires surle com-
portement et l’évolution de la densité de dislocations sur le système primaire.

5.2 Présentation et identification du modèle de comportement

Le modèle de comportement choisi est celui développé par Tabourot et al. et implanté dans le
code éléments finis ABAQUS. Il est écrit en grandes transformations, la méthode d’intégration nu-
mérique est présentée en annexe C. Le modèle initial existant au laboratoire MSS-Mat ne comporte
qu’une variable d’écrouissage isotrope. Pour décrire un comportement sous sollicitation cyclique,
il est nécessaire d’introduire dans ce modèle une variable d’écrouissage cinématique. Par souci
de simplicité, cet écrouissage cinématique sera phénoménologique comme dans la majorité des
modèles. Dans une première approche, les lois de comportement utilisées dans cette modélisation
sont données uniquement pour les mécanismes liés aux glissements cristallographiques. Le ma-
clage, inexistant pour des déformations cycliques faibles, n’est pas pris en compte. Selon Gaudin
(Gaudin, 2002), malgré la présence de macles, en dessous de 40% de déformation à température
ambiante pour un 316L, le mécanisme majoritaire de déformation plastique reste le glissement.
Le mode de déformation plastique par maclage a pourtant été largement observé en surface des
maquettes INTHERPOL et semble être pépondérant pendant l’usinage. Ce modèle repose sur les
trois relations principales déduites des phénomènes physiques locaux et déjà présentées :
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– une loi d’écoulement
– une loi d’écrouissage reliant la cission critique sur chaque système de glissementτ(s)

c aux
densités de dislocationsρ

– une loi d’évolution des densités de dislocations sur chaque système de glissement

5.2.1 Lois du modèle et génération d’un agrégat

Loi d’écoulement La loi d’écoulement est une loi viscoplastique, discrétisée sur chaque système
de glissement. Elle a déjà été présentée et s’écrit :

γ̇(s) = γ̇0

(
|τ(s)|
τ(s)

c

)n

si |τ(s)| ≥ τ(s)
c (5.35)

γ̇(s) = 0 sinon

Cette loi d’écoulement relie, pour chaque système de glissement, la cission résolue appliquée
τ(s) à la vitesse de déformationγ̇(s). τ(s)

c est la cission critique sur le système (s), n fixe la sensibilité
de la contrainte à la vitesse de déformation.
L’écrouissage isotrope sur un système est induit par son glissement mais aussi par le glissement
sur les autres systèmes (écrouissage latent). L’écrouissage cinématique est introduit dans la loi
d’écoulement en suivant la description initialement proposée par Cottrell qui sépare la contrainte
d’écoulement en une contrainte effective et une contraintecinématique ou interne (chapitre 3). La
nouvelle loi d’écoulement s’écrit alors :

γ̇(s) = γ̇0

(
|τ(s)−xs|

τ(s)
c

)n

×sign
(

τ(s)−xs
)

si |τ(s) −xs| ≥ τ(s)
c (5.36)

γ̇(s) = 0 sinon

Lois d’écrouissage La cission critique sur un système de glissement est donnée par :

τs
c = τ0 +µb

√
12

∑
t=1

astρt (5.37)

L’évolution de la densité de dislocations est identique surtous les systèmes et suit la relation :

ρ̇s =
|γ̇s|
b

(
1
λs −2gcρs

)
(5.38)

avec le libre parcours moyenλs :

λs =
K√

∑t 6=sρt
(5.39)

La densité de dislocations d’un système ne peut pas croitre àl’infini, elle tend vers une valeur à
saturation qui dépend des densités stockées au cours de la déformation sur tous les autres systèmes.
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On définit le libre parcours moyenλs et la distance d’annihilationgc. On note l’effet des arbres
de la forêt sur le libre parcours moyen des dislocations du système de glissement (s). Le libre
parcours moyen dépend de la nature de l’interaction entre les systèmes, plus l’interaction est forte
et plus le libre parcours moyen est limité. Il est important de noter pour l’identification du modèle
la sensibilité du libre parcours sur la réponse du matériau.Une faible variation du libre parcours
moyen entraine une forte variation de l’évolution de la densité de dislocations et par conséquent
de l’écrouissage du matériau.

λs =
K√

∑t 6=sρt
(5.40)

Cette loi d’écrouissage prend en compte l’ensemble des interactions et ne fait pas de diffé-
rence entre interactions à courte distance et interactionsà longue distance. C’est pourquoi elle
n’est pas suffisante pour décrire la plasticité cyclique et l’effet Baushinger. L’introduction d’une
variable d’écrouissage cinématiquexs est nécessaire. Cette deuxième loi d’écrouissage est phéno-
ménologique et se base sur les lois à l’échelle macroscopique, dans notre cas la loi d’écrouissage
cinématique non linéaire proposée par Armtrong et Frederick (Armstrong et Frederick, 1966) :

ẋs = Cγ̇s−D|γ̇s|xs (5.41)

C et D sont deux constantes matériau.

L’identification des paramètres des modèles polycristallins s’avère être un exercice difficile
du fait de la volonté à vouloir conserver un sens physique à chacun. En plus des trois constantes
d’élasticitéC11, C12 et C44, notre modèle fait intervenir 13 paramètres. Le tableau 5.2récapitule
les équations du modèle et ses paramètres. Ce tableau distingue les paramètres fixés (ou mesurés)
et les paramètres ajustables initiaux. Les premiers sont soit identifiés à l’aide d’observations MET
ou d’essais mécaniques, soit pris dans la littérature. Les seconds sont des paramètres dont l’ordre
de grandeur est connu et qui seront ajustés de façon à minimiser l’écart entre la modélisation et le
comportement macroscopique réel du matériau.
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FORMULATION PARAMETRES

Loi d’écoulement viscoplastique n, coefficient de viscosité : ajustable

γ̇(s) = γ̇0

(
|τ(s)−xs|

τ(s)
c

)(n)

×sign
(
τ(s)−xs

)
γ̇0, vitesse de référence : ajustable

si |τ(s)−xs| ≥ τ(s)
c

Ecrouissage isotrope :
µ, module de cisaillement : fixé

τs
c = τ0 +µb

√
∑12

t=1 astρt τ0, limite d’élasticité : ajustable

ai , coefficients de la matrice d’interaction (4) : fixés
b, vecteur de Burgers : fixé

ρ0, densité initiale de dislocations : fixée (mesurée)

ρ̇s =
|γ̇s|
b

(
1
λs −2gcρs

)

λs, libre parcours moyen : fixé (mesuré)
1
λs =

√
∑t 6=sρt

K
gc, distance d’annihilation : ajustable

Ecrouissage cinématique :

ẋs = Cγ̇s−D|γ̇s|xs C, D, paramètres matériaux : ajustables

Tableau 5.2: Récapitulatif des équations du modèle polycristallin et des paramètres fixes ou ajus-
tables initiaux

Génération de l’agrégat Un VER, Volume Elémentaire Représentatif, est défini et composé
d’un nombre de grains suffisament élevé avec leurs orientations cristallographiques. Ce VER dé-
finit le plus petit volume pour lequel le comportement moyen est identifiable et transposable à un
volume supérieur dans des conditions homogènes. Il est construit à l’aide de polissages successifs
et de cartographies EBSD (orientations cristallines) ce qui permet de générer un maillage 3D à
partir d’une microstructure expérimentale. Les cartographie EBSD sont acquises avec une réso-
lution de 1µm sur une surface 400 par 400µm2 sur des couches successives distinctes de 25µm
d’épaisseur (Figure 5.9).

(a) Cartographie d’orientation cristallo-
graphique obtenue par EBSD

(b) Maillage ABAQUS de la couche
EBSD

Figure 5.9: Génération du maillage pour une cartographie EBSD

Fatigue Thermique d’un acier inoxydable austénitique : influence de l’état de surface par une
approche multi-échelles

149



5. ETUDE DE L’INFLUENCE DE L’ETAT DE SURFACE PAR UNE APPROCHE
POLYCRISTALLINE

Chaque couche EBSD est ensuite maillée dans le code élément finis ABAQUS. A chaque élé-
ment du maillage correspond une position spatiale, une orientation critallographique initiale et la
loi de comportement élastoviscoplastique. Aucune modélisation particulière n’est prise en compte
aux joints de grains. Les éléments utilisés sont des éléments de type C3D8R (éléments cubiques
linéaires à intégration réduite). Le maillage volumique est obtenu par extrusion de chaque couche
sur deux éléments de l’assemblage, ce qui permet de conserver des éléments aux dimensions bien
équilibrées (Figure 5.10).

∆σ 2

(a) Superposition des cartographies d’orientation
EBSD

(b) Maillage ABAQUS 3D final

Figure 5.10: Construction de l’agrégat 3D à partir de polissages successifs et de mesures par EBSD

Pour l’identification des paramètres du modèle, afin de permettre des temps de calculs raison-
nables, un "petit agrégat" est construit avec un maillage plus grossier en vérifiant que le compor-
tement macroscropique est identique à celui de l’agrégat avec le maillage plus raffiné. L’identifi-
cation est effectuée sur des simulations de traction-compression avec ou sans préécrouissage pour
trois niveaux de déformation. Les conditions aux limites sont définies sur la figure 5.11. Tous les
chargements appliqués sont des déplacements. Le comportement de l’agrégat est ensuite comparé
au comportement du cycle stabilisé des essais de fatigue oligocyclique du chapitre 3. Pour obtenir
le comportement global de l’agrégat, les champs locaux sontmoyennés sur le nombre d’éléments.

Figure 5.11: Conditions aux limites appliquées sur l’agrégat pour l’identification

Les modélisations d’agrégats polycristallins demandent des temps de calculs très importants
ainsi qu’une grande capacité de stockage de données, il n’est donc pas encore possible de simuler
un grand nombre de cycles. Dans ce travail, seulement une dizaine de cycles seront simulés. Nous
avons donc fait le choix, comme pour le calcul de structure des maquettes INTHERPOL, de ne
reproduire que le comportement du cycle stabilisé (avec et sans préécrouissage).
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Nous présentons ici la méthode que nous avons utilisée pour identifier au mieux les para-
mètres de ce modèle. Nous avons essayé de conserver un sens physique pour chaque paramètre.
C’est pour cela que nous nous sommes appuyés principalementsur les observations MET et les es-
sais de fatigue oligocyclique. Certains paramètres ont étéidentifiés à l’aide d’études à une échelle
inférieure, en dynamique des dislocations, d’autres sont issus de la littérature et obtenus principa-
lement sur des monocristaux de cuivre. Les paramètres de référence pris sur le cuivre sont justifiés
puisqu’il s’agit d’un matériau de structure de type CFC et présentant une faible énergie de faute
d’empilement comme le 304L. L’inconvénient de vouloir conserver un sens physique aux para-
mètres est que nous n’avons de ce fait pas pu identifier un modèle reproduisant le comportement
du matériau à la fois dans son état vierge stabilisé et dans son état stabilisé préécroui puisque les
propriétés matériau (microstructurales et mécaniques) sont très différentes entre ces deux états.
Rappelons qu’en revanche, la loi de comportement macroscopique à effet mémoire du chapitre 4
nous avait permis de reproduire le comportement pour ces deux états avec un même jeu de pa-
ramètres. Nous avons donc identifié deux jeux de paramètres pour le modèle polycristallin : un
modèle pour le matériau vierge et un modèle pour le matériau avec un préécrouissage.

5.2.2 Identification pour le matériau vierge

Constantes d’élasticité Dans le cas de la symétrie cristalline cubique les coefficients d’élasticité
du tenseur de rigidité sont au nombre de trois (notation de Voigt) :





C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44





L’élasticité est supposée isotrope (coefficient d’anisotropie égal à 1) et les trois coefficients
sont alors calculés à l’aide des relations suivantes :

C11 = λ+2µ

C12 = λ =
νE

(1+ ν)(1−2ν)

C44 = µ=
E

2(1+ ν)

Dans le cas d’un monocristal de cuivre, le coefficient d’anisotropie est de l’ordre de 2,8 et les
constantes d’élasticitéC11,C12,C44 prennent respectivement les valeurs 166, 112 et 76 GPa.

Loi d’écoulement : détermination den et γ̇0. Pour le Cuivre, la littérature donne des valeurs de
n = 200 et dėγ0 compris dans l’intervalle

[
7.610−16;3.410−6

]
. La connaissance du volume d’ac-

tivation et de l’énergie d’activation permettent de déterminer ces coefficientsn et γ̇0. Le coefficient
de viscosité peut être obtenu à l’aide de la relation suivante (Fivel et Forest, 2003) :

n =
τs

c×∆V∗

kT
(5.42)

avec k la constante de Boltzmann, T la température et∆V∗ le volume d’activation.
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Déprés (Déprés, 2004) identifie par simulation par la Dynamique Discrète des Dislocations une
valeur du volume d’activation∆V∗ pour un acier 316L. De plus, la cission critique peut s’écrire :

τs
c = αµb

√
ρ

En prenantαCuivre = 0,3, les valeurs deµ etb ainsi que la valeur de la constante de Boltzmann k,
à température ambiante, la valeur den peut être déterminée.

La vitesse de référencėγ0 peut être de la même façon obtenue par l’équation suivante
(Fivel et Forest, 2003) :

γ̇s
0 = ρs

mb2νdexp

(−∆G0

kT

)

νd est la fréquence de Debye. Pour le cuivre, l’énergie d’activation∆G0 est compris entre 0,15µb3

et 0,25µb3.

Ecrouissage isotrope : détermination deτ0, λs, ρ0, gc et ai . Pour identifier les paramètres de
l’écrouissage isotrope, nous nous plaçons au cycle stabilisé et utilisons à la fois la microstructure
observée et le comportement macroscopique obtenu sur les essais du chapitre 3 (Figure 5.12). Un
des premiers paramètres à déterminer est la limite d’élasticité τ0. Au cycle stabilisé, elle est alors
très faible (Figure 5.12). En prenant un facteur de Taylor égal à 3 permettant de relier la limite
d’élasticité macroscopique à la limite d’élasticité à l’échelle microscopique,τ0 est réajusté sur le
comportement expérimental au cycle stabilisé et pris égal à10 MPa.

La microstructure observée au cycle stabilisé présente desarrangements en cellules de dis-
locations. Le libre parcours moyen des dislocations est donc choisi comme étant la taille de ces
cellules. Il est égal à 1µm (Figure 5.12). La densité de dislocations à l’intérieur descellules est
faible, et on prendρ0 = 9.1012m−2.

La distance d’annihilationgc est un paramètre difficile à déterminer. Deux dislocations de
signes opposés s’annihilent si elles se croisent à une distance inférieure àgc. Théoriquement, sa
valeur est de l’ordre de quelques vecteurs de Burgers (3,26bpour le cuivre et 1,5b pour l’alu-
minium). Déprés (Déprés, 2004) ajuste ce paramètre à 70b soit 18nm. Dans notre modèle, cette
distance d’annihilation est ajustée à 150nm afin de reproduire au mieux le comportement macro-
scopique au cycle stabilisé. Cette valeur très élevée peut être expliquée par le fait que l’on se place
au cycle stabilisé. Les dislocations sont alors déjà arrangées en cellules, leur densité n’évolue
presque plus et se stabilise très vite.

La matrice d’interaction est fixée dès le départ à partir de valeurs identifiées dans la littérature
en simulation de dynamique des dislocations discrètes pourune densité de dislocations égales à
1012m−2 (Devincreet al., 2006). L’écrouissage des matériaux à faible énergie de faute d’empile-
ment est anisotrope. On distingue les interactions entre les dislocations d’un système et :

– le système lui-même : coefficienta0

– un système colinéaire de même vecteur de Burgers mais de plan de glissement différent :
coefficientacol

1
– un système orthogonale de vecteur de Burgers perpendiculaire au premier (verrous de Hirth) :

coefficientaorth
1

– un système coplanaire de même plan de glissement mais de vecteur de Burgers différent :
coefficientacopl

1
– un système formant des jonctions glissiles : coefficienta2

– un système formant des jonctions sessiles ou verrous de Lomer Cottrell : coefficienta3
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Figure 5.12: Identification du libre parcours moyenλs et de la limite d’élasticité initialeτ0 sur
le cycle stabilisé pour le matériau vierge : observation de la microstructure et du comportement

mécanique

On utilise une simplification en supposant que les interactions de types colinéaire, coplanaire
et orthogonale ont le même effet sur le libre parcours moyen :a1 = acol

1 = aorth
1 = acopl

1 . Notons
que cette matrice d’interaction est indépendante de la densité de dislocations, ce qui n’est pas le
cas expérimentalement.

Ecrouissage cinématique : détermination de C et D. Les deux paramètres C et D de l’écrouis-
sage cinématique sont évalués à partir des valeurs expérimentales et en utilisant à nouveau un
facteur de Taylor égal à 3. Ces deux paramètres sont ensuite ajustés au mieux.

Résultats de l’identification Le tableau 5.3 récapitule les paramètres du modèle pour le maté-
riau vierge et la figure 5.13 compare les résultats expérimentaux et la simulation (moyennée sur
l’agrégat) pour trois niveaux de déformation.

Elasticité (MPa) Loi d’écoulement
C11 C12 C44 τ0 (MPa) γ̇0 n
261200 112000 74600 10 1.10−5 49

Ecrouissage isotrope Ecrouissage cinématique
a0 a1 a2 a3 ρ0(m−2) b (m) K gc (m) C D
0,045 0,625 0,137 0,122 9.1012 2,539.10−10 1 150.10−9 15300 430

Tableau 5.3: Paramètres du modèle polycristallin identifiés pour le matériau vierge
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Figure 5.13: Comparaison Expérience-Simulation pour le matériau vierge

154 Fatigue Thermique d’un acier inoxydable austénitique :influence de l’état de surface par une
approche multi-échelles



5.2. Présentation et identification du modèle de comportement

5.2.3 Identification pour le matériau préécroui

Pour le modèle du matériau préécroui, comme pour le calcul à l’échelle macroscopique, le
préécrouissage en traction est simulé avant le cyclage. Certains paramètres doivent donc être mo-
difiés puisqu’ils sont basés sur des observations microstructurales et mécaniques.

Les paramètres du matériau vierge ont été identifiés au cyclestabilisé, ceux du matériau pré-
écroui doivent quant à eux être identifiés sur le matériau avant le préécrouissage. En effet, on
cherche à reproduire l’évolution du matériau au cours de l’écrouissage. La microstructure évo-
luant peu au cours des sollicitations cycliques de faible amplitude, l’état du matériau préécroui
stabilisé sera proche de celui avant cyclage.

Le matériau présente des propriétés microstructurales et mécaniques différentes selon que l’on
simule le matériau dans son état au cycle stabilisé ou dans son état initial avant le préécrouissage.
Les paramètres devant être ré-identifiés par rapport au modèle du matériau vierge précédant sont
les suivants : la limite d’élasticité initialeτ0, le libre parcours moyenλs, la distance d’annihilation
et le paramètre de l’écrouissage cinématique linéaire C.

La limite d’élasticité initiale est fixée à 20MPa (Figure 5.14). En effet, la limite d’élasticité
initiale du matériau est plus élevée que la limite d’élasticité du matériau au cycle stabilisé. On
peut cependant noter qu’en utilisant un facteur de Taylor de3, la limite d’élasticité initiale du
matériau reste faible. Cette faible valeur est expliquée par le fait de vouloir, après le préécrouissage,
reproduire le cycle stabilisé du matériau. Un compromis était nécessaire entre les imites d’élasticité
à l’état initial et au cycle stabilisé.

replacements

(mm/mm)

(a) Microstructure initiale du
matériau : détermination deλs

(b) Comportement au cycle stabilisé après préécrouissage :dé-
termination deτ0

Figure 5.14: Identification du libre parcours moyen et de la limite d’élasticité pour le matériau
préécroui

Le libre parcours moyen ne correspond plus à la taille des cellules de dislocations mais à la mi-
crostructure initiale, c’est à dire à la taille de grains soit environ 60µm(Figure 5.14(a)). La distance
d’annihilation est diminuée à 8nm de manière à ce que la densité de dislocations puissent évoluer
lors du préécrouissage en traction. Cette valeur de distance d’annihilation correspond cette fois-ci
à une valeur physique de quelques vecteur de Burgers b. Le paramètre C quant à lui est multiplié
par 2, se référant au chapitre 3 qui a montré l’influence prépondérante d’un préécrouissage sur la
variable d’écrouissage cinématique.

Les paramètres de l’identification sont résumés dans le tableau 5.4 et les comparaisons expé-
riences/simulations sur les figures 5.15 et 5.16. Nous pouvons remarquer que les résultats moyen-
nés sur l’agrégat reproduisent bien à la fois le comportement en traction du matériau et les cycles
stabilisés après préécrouissage, et cela pour trois amplitudes de déformation imposées. De plus, la
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contrainte moyenne observée au cycle stabilisé sur les essais à faible amplitude de déformation est
bien prise en compte (Figure 5.16(a)) contrairement au modèle de comportement macroscopique.
Le modèle polycristallin du matériau préécroui est donc meilleur que la loi de comportement
macroscopique avec effet mémoire du chapitre précédent. Cependant, l’état stabilisé du matériau
vierge ne peut être simulé avec un seul jeu de paramètres contrairement au modèle macroscopique.

Elasticité (MPa) Loi d’écoulement
C11 C12 C44 τ0 (MPa) γ̇0 n
261200 112000 74600 20 1.10−5 49

Ecrouissage isotrope Ecrouissage cinématique
a0 a1 a2 a3 ρ0(m−2) b (m) K gc (m) C D
0,045 0,625 0,137 0,122 9.1012 2,539.10−10 30 8.10−98.10−98.10−9 30000 430

Tableau 5.4: Paramètres identifiés pour le matériau préécroui
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Figure 5.15: Comparaison expérience-simulation du préécrouissage en traction

Une simulation en traction-compression biaxiale de l’agrégat a été réalisée afin de vérifier
la capacité du modèle à rendre compte du surrécrouissage observé sous chargement non propor-
tionnel. Les résultats sont présentés dans le tableau 5.5 pour une déformation totale équivalente
imposée à 0,2%. Nous comparons nos résultats à des résultatsd’essais en traction-torsion. La va-
leur de la contrainte moyenne équivalente au sens de Von Mises dans notre simulation présente
un surrécouissage de 106MPa pour un chargement déphasé de 90˚. Les essais en traction-torsion
déphasés de 30˚ du chapitre précédent présentaient un suréécrouissage de 32MPa. Si on se réfère
aux essais de Calloch sur un acier 316L, le surrécrouissage en traction-torsion pour un chargement
déphasé de 90˚ est de 100MPa, ce qui est identique au résultatde notre simulation même si le tra-
jet de chargement imposé est différent. Le modèle reproduitdonc bien le surrécrouissage observé
sous chargement non proportionnel et avec un bon ordre de grandeur, cohérent avec des résultats
expérimentaux.

∆σeqMises/2 (MPa) Essai Traction-Torsion Essai Traction-Torsion Simulation biaxiale
cycle stabilisé (304L) cycle stabilisé (316L) Traction-compression

proportionnel +/- 193 +/- 178 +/- 184
déphasé de 30˚ +/- 225 - -
déphasé de 90˚ - +/- 280 +/- 290

Tableau 5.5: Suréécrouissage sous chargement non proportionnel : comparaison au cycle stabilisé
d’essais en traction-torsion et de la simulation en traction-compression biaxiale
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5.2. Présentation et identification du modèle de comportement
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Figure 5.16: Comparaison Expérience-Simulation pour le matériau préécroui
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5.3 Simulation en fatigue de l’influence de l’état de surface: carac-
téristiques globales de la déformation de l’agrégat

Après identification du modèle polycristallin pour deux matériaux (vierge et préécroui), nous
allons pouvoir étudier l’effet de l’état de surface. Pour cela, trois agrégats vont être simulés avec
le chargement au cycle stabilisé issu des calculs de structure sur les essais INTHERPOL et vont
être comparés : un agrégat vierge, un agrégat avec un gradient d’écrouissage et un agrégat avec
un gradient d’écrouissage et une rugosité. Par la suite un quatrième agrégat avec une rugosité
différente sera simulé et comparé au précédent.

Sur les figures 5.17, 5.18 sont définis le chargement cycliqueimposé à l’agrégat ainsi que les
conditions aux limites. Nous pouvons remarquer que les niveaux de chargement appliqués sont
quatre fois supérieurs aux niveaux de chargement issus des résultats de la modélisation INTHER-
POL.

Le niveau du gradient d’écrouissage imposé à l’agrégat a étéchoisi d’après les observations
microstructurales de la surface et les mesures de microdureté. Nous avons vu précédemment qu’un
préécrouissage en traction de 14% de déformation était assez représentatif du matériau situé à une
centaine deµm de profondeur de la maquette INTHERPOL 01 (état de surface brut), en termes
de microstructure et de microdureté. C’est ce niveau d’écrouissage qui a été modélisé sur la paroi
interne des maquettes INTHERPOL dans le calcul à l’échelle macroscopique. La modélisation à
l’échelle de l’agrégat permet de raffiner la définition du gradient d’écrouissage. Nous avons donc
choisi d’imposer une déformation en traction de 14% à environ 150µmen profondeur dans l’agré-
gat. Par simplicité, le gradient d’écrouissage est linéaire et la déformation imposée en extrême
surface est alors de l’ordre de 30%.

Le comportement du matériau préécroui a été réalisé au mieuxsur la base des données expé-
rimentales disponibles, soit à une déformation de 14%. Afin de reproduire au mieux le gradient,
nous devons monter à des niveaux supérieurs (30%) pour les couches superficielles, ce qui se tra-
duit par une extrapolation de la loi de comportement.

Lors de la première tentative de simulation, nous avons constaté que le chargement issu du
calcul de structure conduisait à une réponse élastique du matériau en surface. On peut supposer
que la limite d’élasticité après préécrouissage à 30% est surestimée dans la simulation. Cependant,
on ne dispose pas de données pour recaler le comportement.

Nous avions donc deux possibilités afin d’être certains qu’au moins certains grains auraient un
comportement plastique. La première solution était de limiter le préécrouissage dans la simulation,
ce qui n’est pas réaliste dans la mesure où l’on va sous-estimer son effet. La deuxième solution
était de garder le même niveau de préécrouissage mais augmenter artificiellement le chargement.
Là encore, ce n’est pas une solution vraiment physique cependant cela permet d’exacerber les phé-
nomènes que nous voulons mettre en évidence. Sachant que nous souhaitons avant tout faire une
étude comparative entre différentes conditions de surface, nous avons donc fait le choix délibéré
de conserver un niveau d’écrouissage fort et d’augmenter lechargement cyclique par un facteur
multiplicatif. Nous savons alors pertinemment que nous ne serons pas prédictif au sens qualitatif
(ce qui était déjà sûr compte tenu des approximations déjà faites et de l’extrapolation du compor-
tement) mais cela permet de "forcer le contraste" et donc de faciliter les comparaisons.

L’agrégat simulé est celui présenté dans le paragraphe 5.2.Les éléments sont des éléments
de type C3D8R et ont une dimension de 4*4*8µm. L’agrégat a été réduit à 10 couches EBSD au
lieu de 16 permettant des temps de calculs plus faibles. Le maillage est ainsi composé de 152100
éléments et 1181 orientations différentes (triplets d’angles d’euler).
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5.3. Simulation en fatigue de l’influence de l’état de surface : caractéristiques globales de la
déformation de l’agrégat

Figure 5.17: Conditions aux limites de l’agrégat
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Figure 5.18: Trajet de chargement imposé à l’agrégat

Dans les parties suivantes, nous allons présenter des résultats sous forme de cartographies.
Ces cartographies correspondent à trois couches EBSD différentes. Elles sont représentées sur la
figure 5.19. Douze cycles ont été simulés, le comportement est alors stabilisé. Les temps de calculs
sont longs mais raisonnables (dans le cadre d’une thèse). Avec des machines bipro Dell Multicore
3,2G, le préécrouissage prend un temps CPU égal à 5.105s et chaque cycle environ 1,3.105s.

Figure 5.19: Définition des cartographies utilisées pour ladiscussion des résultats
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5.3.1 Agrégat vierge

La simulation de l’agrégat vierge permet d’obtenir le comportement macroscopique stabilisé
en moyennant les contraintes et les déformations (Figure 5.20). Les paramètres matériau sont ceux
identifiés pour le matériau vierge dans le tableau 5.3. Les comportements obtenus dans la direction
3 ( la direction circonférentielleθθ des maquettes INTHERPOL, parallèle aux stries) et la direction
1 ( la direction axiale des maquettes INTHERPOLZZ, perpendiculaire aux stries) sont donnés sur
la figure 5.20.
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Figure 5.20: Comportement macroscopique de l’agrégat vierge, obtenu en moyennant les
contraintes et les déformations sur l’ensemble de l’agrégat

Les figures 5.21 et 5.22 présentent l’amplitude de déformation plastique équivalente au sens
de Von Mises au cycle stabilisé. Ces figures montrent une localisation sous forme de bandes tra-
versant les joints de grains. Les valeurs des amplitudes de déformations plastiques équivalentes
sont comprises entre 0,75% et 7,5%.
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5.3. Simulation en fatigue de l’influence de l’état de surface : caractéristiques globales de la
déformation de l’agrégat

Figure 5.21: Amplitude de déformation plastique équivalente au sens de Von Mises au cycle sta-
bilisé de l’agrégat vierge

N
a)

Figure 5.22: Cartographies de l’amplitude de déformation plastique équivalente au sens de Von
Mises au cycle stabilisé de l’agrégat vierge pour les couches 1, 2 et 3 de l’agrégat (5.19

5.3.2 Agrégat avec gradient d’écrouissage

Pour réussir à définir le gradient d’écrouissage permettantensuite d’imposer le chargement
cyclique des maquettes INTHERPOL, nous avons du faire plusieurs choix et/ou simplifications.

Tout d’abord, la forme de l’agrégat a été modifiée. Le gradient d’écrouissage imposé est obtenu
par une prédéformation en traction de 30% en surface, de 14% àenviron 100µmde profondeur et
nulle à coeur, c’est à dire à 250µmde profondeur et jusqu’à 400µm. De manière à simplifier l’ap-
plication du chargement cyclique biaxial après prédéformation, l’agrégat initialement cubique a
été modifié en agrégat trapézoïdal de sorte qu’après prédéformation, en imposant un déplacement
nul sur les côtés, il retrouve une forme cubique. Cet agrégatest trapézoïdal à l’état initial, mais la
microstructure est définie de telle sorte que l’on retrouve la structure expérimentale après prédé-
formation.

Comme nous avons identifié deux jeux de paramètres pour le modèle de comportement, un
pour le matériau vierge et un deuxième pour le matériau préécroui, l’idée de départ était de mo-
déliser un agrégat "biphasé" en utilisant ces deux modèles.Le modèle du matériau vierge devait
donc être appliqué à coeur dans la partie non prédéformée de l’agrégat et le modèle du matériau
préécroui dans la partie de l’agrégat prédéformée. Lors du préécrouissage de l’agrégat, nous avons
bien appliqué cette méthode. Pour faciliter la convergencedu calcul nous avons cependant imposé
le déplacementu3(2) en chaque noeud de l’agrégat (et non sur les faces) ce qui permet par ailleurs
de décrire un gradient homogène dans l’épaisseur. Afin de vérifier l’impact que pouvait avoir l’ap-
plication d’un déplacement en chaque noeud de l’agrégat surla répartition des contraintes et des
déformations, nous avons simulé deux agrégats prédéformésà 14%. Sur le premier agrégat, le dé-
placement est imposé en chaque noeud du maillage alors que pour le second le déplacement n’est
imposé que sur les noeuds des faces. Les figures 5.23 présentent les ditributions de contrainte et
déformation pour ces deux agrégats. Nous pouvons voir que les distributions sont assez proches
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avec des valeurs moyennes identiques. Les écarts-types sont légèrement supérieurs dans le cas de
l’agrégat où le déplacement est imposé en chaque noeud.
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Figure 5.23: Distribution des contraintes et déformationsdans deux agrégats déformés à 14% : le
premier avec le déplacement appliqué sur le volume total "VTOT" et le second avec le déplacement

appliqué sur les faces, "COUCHES".

La figure 5.24 décrit la méthode utilisée pour obtenir le gradient d’écrouissage en imposant
les déplacements :U3(2) sur tous les noeuds de l’agrégat etU1 nul sur les côtés.

Par contre lors de l’application du chargement cyclique, des problèmes de convergence n’ont
pas permis de continuer avec la description d’un agrégat biphasé (matériau vierge et préécroui).
Nous avons donc décidé "d’éliminer" la partie du matériau vierge et de ne continuer qu’avec la
partie du matériau préécroui qui s’étend jusqu’à 300µm. De plus, cette simplification supprime de
nombreux éléments et réduit le temps de calcul (de l’ordre d’un tiers).
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5.3. Simulation en fatigue de l’influence de l’état de surface : caractéristiques globales de la
déformation de l’agrégat

Figure 5.24: Introduction du gradient d’écrouissage dans l’épaisseur

Après préécrouissage et retour à contrainte moyenne nulle,l’agrégat est soumis au même trajet
de chargement que l’agrégat vierge issu des maquettes INTHERPOL. Les paramètres matériau
sont par contre ceux identifiés pour le matériau préécroui dutableau 5.4.

Comme dans le cas de l’agrégat vierge, nous présentons les cartographies de la déformation
plastique équivalente sur le cycle stabilisé (Figure 5.25). Globalement, nous pouvons remarquer
que la répartition est plus homogène avec des valeurs comprises entre 1% et 3%. Les bandes de
déformation sont situées aux mêmes endroits que pour l’agrégat vierge et traversent aussi les joints
de grains. On peut déjà noter ici que les contraintes résiduelles en fin d’écrouissage préalable n’ont
pas le même signe en surface : elles sont de compression commeattendu d’un préécrouissage, alors
que sur les maquettes INTHERPOL, elles sont de traction. Ce point sera repris dans le chapitre 6
paragraphe 3.1.

Figure 5.25: Cartographies de l’amplitude de déformation plastique équivalente au sens de Von
Mises au cycle stabilisé pour les couches 1, 2 et 3 de l’agrégat préécroui
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5.3.3 Agrégat avec gradient d’écrouissage et rugosité

La rugosité est introduite dans le maillage à partir de mesures de profils. Deux rugosités sont
comparées : une rugosité avec des stries larges et une forte profondeur, la rugosité 1, et une rugosité
avec des stries plus resserrées mais une profondeur moins élevée, la rugosité 2. Ces deux rugosités
sont issues de mesures de l’état de surface brut des maquettes INTHERPOL, ce qui souligne
l’hétérogénéité de la rugosité, les stries profondes correspondant aux arrachements de matière.
La direction du préécrouissage est parallèle aux stries d’usinage. Comme dans le cas de l’agrégat
avec un gradient de préécrouissage seul, la répartition desdéformations plastiques équivalentes
est plus homogène que dans le cas du matériau vierge. Cependant nous pouvons remarquer une
forte localisation dans les vallées des stries d’usinage. Entre les deux types de rugosité, la rugosité
présentant des stries avec une amplitude de déformation plus élevée semble montrer un effet plus
marqué et sur une plus grande profondeur. En comparant les cartographies de la figure 5.26, l’effet
de la vallée la plus profonde de l’agrégat 1 porte à peu près jusqu’au milieu de l’agrégat tandis que
seulement au tiers de l’agrégat 2.

∆σ

Figure 5.26: Amplitude de déformation plastique équivalente obtenue sur les deux agrégats pré-
écrouis et rugueux

Une comparaison de la répartition des contraintes équivalentes au sens de Von Mises des trois
agrégats (vierge, préécroui et préécroui-rugueux) est présentée sur la figure 5.28. Les contraintes
équivalentes de l’agrégat vierge s’échelonnent entre 200MPa et 650MPa alors que pour les deux
agrégats avec gradient d’écrouissage, les valeurs s’échelonnent de 450MPa à 800MPa au coeur
de l’agrégat. Nous remarquons en surface de l’agrégat présentant de la rugosité que la plus forte
valeur de la contrainte équivalente se situe dans les vallées des stries et la plus faible valeur sur les
sommets des stries d’usinage. Il est important de noter que l’effet de la rugosité est visible dans la
profondeur de l’agrégat.
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5.3. Simulation en fatigue de l’influence de l’état de surface : caractéristiques globales de la
déformation de l’agrégat

100

Figure 5.27: Amplitudes de déformation plastique équivalente obtenues sur les deux agrégats pré-
écrouis et rugueux : couche 1, 2 et 3

Figure 5.28: Comparaison de la contrainte équivalente au sens de Von Mises sur les trois agrégats
types, calculée au maximum du cycle
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La répartition des niveaux de contrainte équivalente entreles trois agrégats est présentée sur la
figure 5.29. Comme observé sur les cartographies, la moyennedes contraintes équivalentes ainsi
que les écart-types sont plus élevés dans le cas des agrégatsayant subi un préécrouissage.
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Figure 5.29: Répartition des contraintesσ11 et σ33 - Comparaison entre les trois agrégats
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5.3. Simulation en fatigue de l’influence de l’état de surface : caractéristiques globales de la
déformation de l’agrégat

5.3.4 Résumé

La première partie de ce chapitre a pour objet une étude bibliographique sur les méca-
nismes de plasticité à l’échelle du cristal. Par ailleurs, quelques modèles polycristallins ont
été présentés : des modèles comportant un écrouissage isotrope seul et des modèles com-
portant un écrouissage isotrope et un écrouissage cinématique. Les modèles à cette échelle
sont complexes et encore peu utilisés dans des modélisations d’agrégats sous chargement
cyclique.

La deuxième partie de ce chapitre a présenté le modèle polycristallin de l’étude et la né-
cessité d’y introduire un écrouissage cinématique pour reproduire le comportement du ma-
tériau sous chargement cyclique. Cet écrouissage cinématique, décrit de façon phénomé-
nologique classique, a permis de mettre en évidence la capacité du modèle à modéliser
l’effet Baushinger important observé sur le 304L et le surécrouissage en chargement non
proportionnel. Deux jeux de paramètres ont été ensuite identifiés afin de reproduire le com-
portement du matériau au cycle stabilisé : un premier jeu de paramètres pour un matériau
vierge et un deuxième jeu de paramètres pour un matériau préécroui.

Un agrégat 3D issu de la microstructure du matériau des maquettes INTHERPOL a ensuite
été construit à partir de polissages successifs et de cartographies d’orientations cristal-
lines obtenues par EBSD. Cet agrégat a fait l’objet de deux "traitements" : un premier
traitement permettant d’introduire un gradient d’écrouissage en surface calé sur les ob-
servations du chapitre 3 et un deuxième traitement permettant d’introduire une rugosité de
surface. Quatre agrégats sont ainsi obtenus : un agrégat vierge, un agrégat avec un gra-
dient d’écrouissage en surface, et deux agrégats avec un gradient d’écrouissage et deux
types de rugosité.

Les quatre agrégats 3D ont ensuite été cyclés en appliquant le chargement biaxial issu du
calcul de structure INTHERPOL amplifié d’un facteur quatre afin d’accentuer les diffé-
rences entre les différentes conditions de calcul. Une comparaison de ces trois agrégats
a mis en évidence un effet bénéfique du gradient d’écrouissage avec une répartition de
l’amplitude de déformation plastique équivalente plus homogène et moins élevée que pour
l’agrégat vierge. Le gradient d’écrouissage que nous avonsintroduit aurait alors un effet
bénéfique sur l’endurance du matériau. Il peut être assimiléà un traitement de surface du
type grenaillage qui introduit un écrouissage préalable etdes contraintes résiduelles de
compression en surface et améliore ainsi la tenue en fatigue. En effet, après préécrouissage
et retour à contrainte macroscopique nulle, de nombreuses zones en surface de l’agrégat
sont en compression. L’effet négatif de la rugosité est trèsprononcé avec de fortes localisa-
tions en surface (en déformation et en contrainte) au niveaudes vallées des stries d’usinage.
Il est aussi important de noter que ces localisations en surface sont toujours présentes plus
en profondeur dans l’agrégat, à plusieurs grains sous la surface.

Nous avons dans ce cinquième chapitre modélisé quatre agrégats sous le chargement cy-
clique des essais INTHERPOL avec différentes conditions de surface. Le modèle permet
de rendre compte des différences induites par ces états de surface. A partir de ces résul-
tats, il est maintenant envisageable d’identifier un type decritère de fatigue macroscopique
pertinent. C’est l’objectif du chapitre suivant.
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6. VERS LE CHOIX D’UN CRITERE DE FATIGUE...

Actuellement le critère en fatigue utilisé pour le dimensionnement des composants de centrale
REP est issu du code de dimensionnenemt du RCC-M, non prévu pour une utilisation en fatigue
à grand nombre de cycles. Il s’agit d’un critère de fatigue multiaxiale basé sur une contrainte
équivalente, il a déjà été présenté dans les chapitres précédent. Du fait notamment de la présence
d’une contrainte moyenne et de l’effet de préécrouissage très sensible à faible amplitude, ce critère
n’est pas adapté au chargement.

L’un des objectifs du projet fatigue thermique est de proposer un critère de fatigue plus adapté.
Dans cet objectif, la prise en compte des effets liés à l’étatde surface des composants est indis-
pensable et est abordé dans ce travail à une échelle mésoscopique au moyen de calculs d’agrégats.
Il est évident que cette première approche ne permettra pas de statuer sur le choix d’un critère. Il
s’agit ici d’une première évaluation de types de critères pouvant rendre compte par une simulation
à une échelle physiquement réaliste des deux principaux effets issus de l’état de surface du maté-
riau : l’effet de gradient d’écrouissage et l’effet de la rugosité. Le travail suivant s’inscrit donc dans
un cadre exploratoire. On ne cherche en aucun cas à déterminer des durées de vie, mais simple-
ment à obtenir des éléments qualitatifs de l’influence de l’état de surface sur la réponse cyclique
du matériau.

Dans la première partie de ce chapitre, nous présentons une revue bibliographique des dif-
férentes familles de critères et de leur domaine d’application. Nous nous limitons bien sûr à un
nombre restreint de critères et nous appuyons sur une étude plus détaillée réalisée dans le cadre du
projet fatigue thermique (Curtit, 2007). Dans la deuxième partie de ce chapitre, trois types de cri-
tères sont alors issus de l’étude bibliographique et discutés avec les résultats des calculs d’agrégats
réalisés dans le chapitre précédent.

6.1 Les critères de fatigue

Rappelons les différents domaines de fatigue en fonction duniveau de chargement. Le premier
domaine, le domaine de fatigue oligocyclique, correspond àun niveau de chargement d’amplitude
importante conduisant à la rupture du matériau pour un faible nombre de cycles, inférieur à 105

cycles. Lorsque l’amplitude de chargement devient plus faible, la rupture du matériau est obtenue
pour un nombre de cycles beaucoup plus élevé, on est alors dans le domaine de la fatigue polycy-
clique ou à grand nombre de cycles, supérieur à 105 cycles. Lorsque l’amplitude de chargement
est encore plus faible, aucun endommagement n’est observé,on peut qualifier ce domaine d’en-
durance illimitée. La limite d’endurance du matériau est définie comme le niveau de chargement
correspondant à la frontière entre le domaine de la fatigue àgrand nombre de cycles et l’endurance
illimitée.

Ces deux domaines de fatigue, oligocyclique et polycyclique, permettent alors de différencier
deux grandes familles de critères répondant à deux besoins bien distincts :

– La première famille correspond aux critères d’endurance.Ils sont appliqués dans le do-
maine de la fatigue polycyclique et déterminent si la structure étudiée sera susceptible de
subir un endommagement ou non par fatigue. Ces critères comparent une grandeur physique
fonction des différents paramètres caractéristiques du chargement à la limite d’endurance b :

Si f(chargement)> b il y a un risque d’endommagement par fatigue
Si f(chargement) < b il n’y a pas d’endommagement

En fatigue polycyclique, pour la majorité des matériaux, lecomportement macroscopique
du matériau est dans un comportement d’adaptation élastique. Ces critères sont donc géné-
ralement écrits en termes de contrainte. Ce n’est pas le cas de l’acier 304L qui présente une
déformation macroscopique plastique significative dans ledomaine des grands nombres de
cycles. A 107 cycles le domaine de fatigue du 304L au niveau du comportement peut être
considéré comme oligocyclique. Les critères d’endurance formulés en contrainte ne sont
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6.1. Les critères de fatigue

donc pas adaptés, nous ne les présenterons pas.

– La deuxième famille de critères sont ceux qui permettent d’estimer la durée de vie de la
structure en termes de nombre de cycles. Ce sont ces types de critères que nous allons
présenter. Ils sont formulés en terme de contrainte, de déformation ou d’énergie. Dans le
cas d’un chargement en contrainte imposée, Wöhler propose une courbe, la courbe S-N,
décrivant l’évolution du nombre de cycles admissible pour une amplitude de contrainte
donnée. Pour un chargement en déformation contôlée, on peutciter un des premiers cri-
tères proposés pour un chargement uniaxial : le critère de Manson-Coffin ((Manson, 1953),
(Coffin et Schenectady, 1954)). L’amplitude de déformationplastique admissible∆εp est
exprimée sous la forme d’une loi puissance du nombre de cycles N :

∆εp

2
= ε

′
f .(2N)c (6.1)

Le critère de Manson-Coffin est utilisé dans le domaine de la fatigue oligocyclique dans le
cas où le matériau présente une déformation plastique cyclique importante. Dans le domaine
des grands nombres de cycles pour la majorité des matériaux la déformation plastique de-
vient négligeable, Basquin propose alors un critère similaire mais en séparant l’amplitude
de déformation totale en une partie plastique et une partie élastique.

Un "bon" critère doit être identifié sur des essais de fatiguesimples à mettre en oeuvre et peu
coûteux tout en permettant une bonne approximation de la durée de vie du matériau avec des tra-
jets de chargement plus complexes. Les critères de fatigue multiaxiaux sont très nombreux dans la
littérature, nous n’en présenterons ici que quelques uns. Ces critères sont classés en deux grandes
familles : les critères formulés à partir de grandeurs équivalentes (contrainte, déformation ou éner-
gie équivalentes) et les critères basés sur une approche de type plan critique, associant la rupture
en fatigue à un plan particulier de rupture. Parmi les critères basés sur une grandeur équivalente,
nous nous focaliserons principalement sur les critères écrits en terme d’énergie et en terme de
déformation. En effet les critères formulés en contrainte ne sont pas adaptés en raison de la forte
plasticité cyclique du 304L.

Nous reprenons une étude réalisée par Curtit ((Curtit, 2007)) de manière à recentrer notre
choix de critères et pour nous permettre de comparer certains types de critères avec les résultats
obtenus sur les calculs de l’approche polycristalline. Pour de nombreux critères, Curtit calcule la
fonction critèreφ pour les cycles à mi-durée de vie des essais de traction-compression à contrainte
moyenne nulle à 20˚C de l’acier 304L CLI présenté dans le chapitre 3. Dans un diagramme log-
log, il reporte ensuite en abscisse le nombre de cycles à rupture et en ordonnée la valeur de la
fonction critère pour chacun des essais (Figure 6.1(a)). Pour chaque critère, une courbe de fatigue
de référence est ainsi identifiée et s’écrit sous la forme :

φ(chargement) = b.Na +Sd ⇒ N = b0.(φ−Sd)
a0 (6.2)

aveca0 =
1
a

, b0 =

(
1
b

)a

0
et Sd la limite d’endurance pour le critère considéré. Ce dernierpara-

mètre ne correspond pas à une limite d’endurance réelle et n’a pas de sens physique. Il permet
simplement de corréler au mieux le nuage de points considéré.

Les résultats d’autres essais avec des chargements plus complexes, notamment les essais avec
préécrouissage présentés au chapitre 3 (Figure 6.1(b)) sont ensuite reportés sur un diagramme re-
présentant l’évaluation de la fonction pour chaque essai enfonction du nombre de cycles à rupture.
La pertinence du critère est ensuite testée sur un diagrammeprésentant en abscisse le nombre de
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(MP

(a) Identification de la courbe de fatigue
pour un critère

(b) Résultats de la fonction critère
pour différents essais

(c) Evaluation du critère

Figure 6.1: Méthode de détermination de la courbe de fatigueet de l’évaluation des critères

cycles à rupture obtenu expérimentalement et en ordonnée lenombre de cycles à rupture prévu par
le critère (Figure 6.1(c)). Les points situés au dessus de labissectrice traduisent une surestimation
de la durée de vie (non conservatisme du critère) et les points situés sous la bissectrice corres-
pondent à une sous estimation de la durée de vie (conservatisme). Cette démarche est cohérente
avec le besoin d’un calage sur des essais simples et donc peu coûteux. La robustesse de chaque
critère est ensuite testée sur des cas nettement plus compliqués.

6.2 Revue de quelques critères multiaxiaux

6.2.1 Les critères formulés sur une grandeur équivalente

L’objectif de ces critères est de réduire l’état tridimensionnel des contraintes et des déforma-
tions à un paramètre scalaire de contrainte ou de déformation équivalente.

6.2.1.1 Critères formulés en contrainte équivalente

La majorité de ces critères utilise le premier invariant du tenseur des contraintes et/ou le second
invariant de son déviateur. Chaque critère est différenciépar le choix de la contrainte équivalente.
Ils sont plutôt utilisés dans le cas de la fatigue à grand nombre de cycles où très peu de plasticité
apparaît. Ils sont donc peu adaptés dans notre cas notammenten raison de la forte plasticité cy-
clique que présente le 304L même pour de grandes durées de vie. Notons que le critère du code
RCC-M est un critère défini en contrainte (au sens de TRESCA) mais construit à partir d’essais
en déformation contrôlée. Les premiers critères utilisés pour la fatigue multiaxiale font intervenir
la valeur maximale du cisaillement (critère de TRESCA) ou lavaleur maximale de l’énergie de
distorsion (critère de MISES). Ces critères sont relativement simples mais ne sont pas adaptées
dans le cas de trajets de chargements non proportionnels et ne prennent pas en compte les effets
de contrainte moyenne. Nous présentons rapidement les critères de Sines et de Crossland qui sont
une extension du critère de Mises à la fatigue multiaxiale présentant une contrainte moyenne.

Le critère de Sines Sines propose comme contrainte équivalente une combinaison de l’ampli-
tude de la cission équivalente et de la pression hydrostatique moyenne.

FSines=
τa +aPmoyen

b
(6.3)

avecτa =
√

J2alt , etPmoyenla pression hydrostatique moyenne. Les paramètresa et b sont des
constantes pouvant être identifiées par des essais de fatigue en torsion et en flexion alternée.
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Le critère de Crossland Le critère de Crossland est très proche du critère de Sines etpropose
d’utiliser la pression hydrostatique maximale.

FCrossland=
τa +a′Pmax

b′
(6.4)

avecτa =
√

J2alt et Pmax la pression hydrostatique maximale. Les paramètresa′ et b′ sont des
constantes pouvant être identifiées par des essais de fatigue en torsion et en flexion alternée.

6.2.1.2 Les critères formulés en déformation équivalente

Ces critères sont basés sur une amplitude de déformation plastique équivalente et sont prin-
cipalement appliqués dans le domaine de fatigue oligocyclique où la déformation plastique est
prépondérante. Ce sont des critères mieux adaptés à notre problématique que les critères exprimés
en contraintes. Cependant, en général, ils ne donnent de bons résultats qu’en fatigue oligocyclique.
Comme pour les critères formulés en contrainte, les critères fomulés en déformation se distinguent
par le choix de la déformation plastique équivalente. La plupart reprennent le critère sous charge-
ment uniaxial de Manson-Coffin ((Manson, 1953), (Coffin et Schenectady, 1954)) en remplaçant
la déformation plastique par une déformation totale ou plastique équivalente∆εeq :

FM&C =
∆εp

eq

2
(6.5)

Curtit (Curtit, 2007) identifie une courbe de fatigue adaptée à la fonction critère de Manson-
Coffin sur les essais de traction-compression à 20˚C du chapitre 3. Il évalue ensuite ce critère
sur d’autres types de chargement plus complexes (Figure 6.2). Le critère est assez prédictif pour
le domaine de la fatigue oligocyclique. Aux grands nombres de cycles, on note une très grande
dispersion des résultats. De plus, ce critère ne prend pas encompte les essais avec une contrainte
moyenne ou un préécrouissage. Ces chargements conduisent àune diminution de l’amplitude de
déformation plastique qui s’accompagne d’une augmentation de l’amplitude de contrainte ainsi
que de la contrainte maximum. Le critère n’étant basé que surl’amplitude de déformation plas-
tique, l’effet bénéfique de la réduction d’amplitude de déformation plastique est prise en compte
mais pas l’augmentation de la contrainte. Ceci conduit à unesous estimation importante de la
durée de vie. Il est alors évident que le critère de Manson-Coffin, trop simple, n’est pas adapté à
notre problématique : grande durée de vie, contrainte moyenne, effet de préécrouissage en surface
....

(a) Fonction critère (b) Evaluation du critère

Figure 6.2: Evaluation et application du critère de Manson-Coffin sur le 304L CLI (Curtit, 2007)
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6.2.1.3 Les critères formulés en énergie

Théorie énergétique (Chrysochoos et Martin, 1989) Lors d’un essai mécanique, l’énergie de
déformation peut être décomposée en une partie élastique réversibleWe et une partie plastique
Wp. La partie plastique est composée d’une partie d’énergie dissipéeWd et d’une partie d’énergie
stockéeWs :

Wext = We+Wd +Ws (6.6)

Une énergie supplémentaire est associée à la charge et à la décharge du matériau,Wis. Cette
énergie est reliée à la variation de température du matériauau cours de la déformation. La figure
6.3 met en évidence sur un essai de traction les différentes énergies définies ci-dessus.

Figure 6.3: Partition des énergies dissipée et stockées lors d’un chargement de charge-décharge

Les critères énergétiques sont de la formeNf = f (Wcycle) et sont particulièrement adaptés dans
le cas de matériaux présentant une plasticité cyclique importante. Ils ont l’avantage d’incorporer
simultanément les contraintes et les déformations. Ces critères semblent être un bon compromis
entre ceux en déformation et ceux en contrainte et particulièrement bien adaptés dans notre cas.

La densité d’énergie dissipée par cycle de chargement est une grandeur facile à définir sur une
boucle d’hysteresis, Graud (Graud, 1979) propose ainsi comme critère de fatigue la fonction :

Wcycle =
Z

cycle
σσσ : ε̇pε̇pε̇pdt (6.7)

Cette grandeur est souvent utilisée en fatigue oligocyclique où la déformation plastique est
significative. Cependant elle ne rend pas compte des effets de contrainte moyenne ou de pression
hydrostatique. Pour la fatigue à grand nombre de cycles, d’autres approches introduisent la densité
d’énergie de distorsion élastique. Nous présentons deux critères énergétiques : le critère de Park
et Nelson et le critère du LMS.

Le critère de Park et Nelson. Park et Nelson (Park et Nelson, 2000) proposent d’introduire
le taux de triaxialité TF. Ils écrivent un critère avec un terme de densité d’énergie de distorsion
élastique et un terme de densité d’énergie dissipée :
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FP&N = W∗
t = W∗

e +W∗
cycle (6.8)

We est la densité d’énergie de distorsion élastique etWcycle la densité d’énergie dissipée :

W∗
e = 2k2TFmWe

W∗
cycle= 2k1(TFs−1)Wcycle

TFs = 3Pa
Seq

est fonction de l’amplitude des pressions hydrostatiquesPa

TFm = 3Pm
Seq

est fonction de la pression hydrostatique moyenne
Seq est l’amplitude du trajet de chargement dans l’espace des contraintes déviatoriques

Ce critère donne de bons résultats sous chargements complexes et pour une large gamme de
durées de vie avec une dispersion relativement faible. La dispersion est cependant un peu plus
élevée dans le domaine polycyclique (Curtit, 2007). Seuls des essais à déformation imposée et
contrainte moyenne positive ont tendance à surestimer la durée de vie. Un point négatif de ce
critère est le besoin d’identifier quatre paramètres. Cetteidentification nécessite plusieurs essais
multiaxiaux et uniaxiaux. Un critère énergétique dont l’écriture permet une identification plus
simple de la fonction critère a alors été proposé par Amiable(Amiable, 2006) dans le cadre de sa
thèse.

N
a)

(a) Fonction critère (b) Evaluation du critère

Figure 6.4: Evaluation et application du critère de Park et Nelson sur le 304L CLI (Curtit, 2007)

Le critère énergétique du LMS (Laboratoire de Mécanique desStructures de l’Ecole Poly-
technique). Amiable ((Amiable, 2006), (Amiableet al., 2005)) propose un critère plus simple
que celui de Park et Nelson qui prend en compte l’état de triaxialité des contraintes. Pour cela, il
introduit un terme de pression hydrostatique :

FLMS = W∗ = Wcycle+ αPmax (6.9)

Pmax= max
t

P(t) est la pression hydrostatique etWcycle la densité d’énergie dissipée par cycle.

α est un paramètre matériau.

La figure 6.5 présente les résultats de ce critère sur les mêmes essais que précédemment. Les
résultats obtenus sont comparables au critère de Park et Nelson. Les effets de contrainte moyenne
sont mieux pris en compte mais les essais de traction-torsion donnent une surestimation plus im-
portante de la durée de vie.
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(MP

(a) Fonction critère (b) Evaluation du critère

Figure 6.5: Evaluation et application du critère du LMS sur le 304L CLI (Curtit, 2007)

Nous venons de présenter les critères formulés sur une grandeur équivalente. Les critères en
contrainte ne sont pas adaptés pour l’acier 304L présentantune importante plasticité cyclique.
Les critères en déformation ne sont pas adaptés pour prendreen compte notamment l’effet de
contrainte moyenne ou du préécrouissage. Les critères en énergie sont les plus prometteurs en
associant à la fois les déformations et les contraintes, leseffets de contrainte moyenne et de pré-
écrouissage sont ainsi mieux pris en compte.

6.2.2 Les critères d’approche plan critique

Ces critères s’appuient sur des observations expérimentales des mécanismes physiques d’en-
dommagement en fatigue, en particulier le stade I de propagation. Il parait interessant de relier ces
critères à une approche polycristalline. La fissure s’amorçe puis se propage dans un plan de cission
incliné de 45˚ par rapport à l’axe de sollicitation (stade I). Après quelques grains, elle se propage en
déviant dans un plan perpendiculaire à la direction de la contrainte principale maximale (stade II).
Dans ce type d’approche, l’endommagement en fatigue est localisé sur le plan critique. Deux pa-
ramètres sont importants et gouvernent l’amorçage de la fissure : la contrainte (ou la déformation)
de cisaillement et la contrainte normale dans ce plan. Les critères de type plan critique sont alors
une combinaison de ces deux contraintes dans le plan critique. En général il s’écrivent sous forme
d’une fonction linéaire de la contrainte normale et de l’amplitude de la contrainte de cisaillement
sur le plan critique. La plupart des critères se différencient par le choix du plan critique. On peut
les classer comme les critères précédents : des critères écrits en contrainte, en déformation ou en
énergie. Les contraintes et les déformations sont alors à chaque fois associées au plan critique.

6.2.2.1 Critères en contrainte

Les critères de Mc Diarmid et Matake. Mc Diarmid et Matake ((Matake, 1977), (McDiarmid, 1987))
proposent de définir le plan critique comme étant celui où l’amplitude du cisaillement est maxi-
male. Mc Diarmid (McDiarmid, 1991) propose par la suite une deuxième version de son critère
où il introduit l’influence de la contrainte normale moyenneavec un facteur de l’amplitude de
cisaillement du plan critique qui reste inchangé (plan d’amplitude de cisaillement maximale). La
fonction critère de Matake s’écrit :

FM =
Ca
(−→n∗
)
+a.Nmax

(−→n∗
)

b
(6.10)

avec :
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Ca
(−→n∗
)

la demi-amplitude de cisaillement sur un plan de normale−→n :

Ca(−→n ) =
1
2
.max

t1
max

t2

√
‖(ΣΣΣ(t1)−ΣΣΣ(t2)) .−→n ‖2− [−→n .(ΣΣΣ(t1)−ΣΣΣ(t2)) .−→n ]

2

−→n∗ est le plan pour lequelCa
(−→n∗
)

est maximum
Nmax

(−→n∗
)

est la contrainte normale maximale sur le plan de normale−→n∗

Le critère de Dang Van. Le critère de Dang Van est le plus utilisé en France dans les mé-
thodes prédictives de durée de vie en fatigue à grand nombre de cycles et particulièrement dans
les domaines de l’automobile et de l’aérospatial. Ce critère multiaxial s’applique pour des tra-
jets de chargement proportionnels aussi bien que non-proportionnels, mais dans le domaine de
l’endurance avec une hypothèse d’adaptation élastique macroscopique du matériau. Dang Van
(DangVanet al., 2001) propose un critère de fatigue à l’échelle du grain. Ilrepose sur l’hypothèse
physique que l’amorçage d’une fissure se produit dans le grain le plus défavorablement orienté par
rapport au chargement appliqué. Dans ce critère, on supposeque le matériau reste globalement
élastique mais qu’il se plastifie localement. L’adaptationdu grain se fait par effet de rochet dans
les premiers cycles jusqu’à ce que l’amplitude des contraintes cycliques microscopiques devienne
minimale et équilibrée. Si cette amplitude devenue minimale respecte le critère, l’adaptation est
élastique et la durée de vie infinie. Sinon, il y a accommodation plastique cyclique et rupture par
fatigue au bout de N cycles. Le critère de Dang Van s’écrit alors :

max−→n

{
max

t
[̂τ(−→n , t)+a.p̂(t)]

}
6 b (6.11)

τ̂(−→n , t) est la cission instantanée dans le plan de normale−→n associée au déviateur microscopique
adaptésss(t)
p̂(t) est la pression hydrostatique instantanée

En se réferrant aux travaux de Papadopoulos (Papadopoulos,1987), Dang Van propose une
nouvelle formulation de son critère, plus simple et plus rapide à évaluer. De plus, le critère de
plasticité du grain obéit à un critère de type Von Mises au lieu du critère de Tresca. La nouvelle
fonction du critère de Dang Van s’écrit alors :

FDV =
max

t
[τ(t)+a.P(t)]

b
(6.12)

P(t) est la pression hydrostatique instantanée

τ(t) =
σI(t)−σIII (t)

2
la cission macroscopique maximale, avecσI (t) et σIII (t) les plus grande et

plus petite valeurs propres du déviateur des contraintes microscopiquessss(t).

Contrairement à la formule initiale du critère de Dang Van, cette deuxième écriture ne peut plus
être considérée comme un modèle de type plan critique. Tout comme les critères énergétiques
présentés précedemment, le critère de Dang Van est non conservatif pour les essais avec une
contrainte moyenne positive et pour les essais avec préécrouissage (Figure 6.7).
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(a) Fonction critère (b) Evaluation du critère

Figure 6.6: Evaluation et application du critère de Dang Vansur le 304L CLI (Curtit, 2007)

6.2.2.2 Critères en déformation

Critère de Brown et Miller Brown et Miller (Brown et Miller, 1973) font l’hypothèse quel’amor-
çage est piloté par la plus grande amplitude de cisaillementinfluencée par une contrainte normale
d’ouverture ou de fermeture de la microfissure initiée :

FB&M = max
t1,t2

[
∆γmax(t1, t2)

2
+S.∆εn(t1, t2)

]
(6.13)

∆γmax(t1, t2) = max−→n
[γ−→n (t1)− γ−→n (t2)] où γ−→n (t1) définissant la plus grande amplitude de

cisaillement en déformation sur le plan de normale−→n
∆εn(t1, t2) = εn(t1)− εn(t2) où εn est la déformation normale au plan de normale−→n identifiée lors
de la recherche de∆γmax(t1, t2)
S est un paramètre matériau

Critère de Fatemi-Socie Fatemi et Socie font la même hypothèse. La fonction critère proposée
est la suivante :

FFS = max
t1,t2

[
∆γmax(t1, t2)

2

(
1+k

σn

σy

)]
(6.14)

σn est la contrainte normale maximale au plan etσy la limite d’élasticité.

Tout comme les critères de Dang Van et Matake, la dispersion des résultats est relativement
homogène selon l’axe des déformations. L’influence du préécrouissage semble être bien pris en
compte, quel que soit le niveau de contraintes résiduelles.Seuls les essais en déformation impo-
sée de faible amplitude avec contrainte moyenne conduisentà un non conservatisme notable. Le
choix d’une formulation en amplitude de déformation de cisaillement pondérée par une contrainte
normale maximum semble être une option pertinente pour le 304L et le domaine de chargement
considéré.
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a)
N

(a) Fonction critère (b) Evaluation du critère

Figure 6.7: Evaluation et application du critère de Fatemi-Socie sur le 304L CLI (Curtit, 2007)

6.2.2.3 Critères en énergie

Le critère de Glinka. Glinka utilise dans son critère la densité d’énergie de déformation as-
sociée au plan critique avec une combinaison linéaire des composantes de cisaillement et des
composantes normales :

FG =
∆γ12

2
∆σ12

2
+

∆ε22

2
∆σ22

2
(6.15)

Le critère de Faharani. Farahani (Farahani, 2000) propose un critère énergétique basé sur la
somme des amplitudes des énergies normale et de cisaillement calculées sur le plan critique :

FF = W =
1

σ′
f ε

′
f

(∆σn∆εn)+
1+ σm

n /σ′
f

τ′
f γ

′
f

(∆τmax∆γmax) (6.16)

σ′
f , ε′

f , τ′
f et γ′

f sont respectivement les limites de fatigue et les coefficients de ductilité en
fatigue.∆σn et ∆εn sont les amplitudes de contrainte et de déformation normales au plan critique
σm

n est la contrainte moyenne normale au plan critique. Enfin,∆τmax et ∆γmax sont les amplitudes
de déformation et de contrainte maximales de cisaillement sur le plan critique.

Ces critères n’ont pas été testés dans le cardre de l’étude deCurtit (Curtit, 2007) mais sur
d’autres essais mais toujours sur un 304L (Wang et Yao, 2003)et sont présentés sur la figure 6.8.
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Figure 6.8: Evaluation des critères de Glinka et Faharani sur des essais multiaxiaux proportionnels
et non proportionnels
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6.3 Choix d’un type de critère prenant en compte l’état de surface

Dans le chapitre précédent, nous avons présenté un modèle decomportement à l’échelle du
polycristal identifié pour un matériau vierge et un matériaupréécroui. Trois agrégats rééls ont
ensuite été soumis au trajet de chargement des maquettes INTHERPOL : un agrégat vierge, un
agrégat avec un gradient d’écrouissage en surface et un agrégat avec un gradient d’écrouissage et
une rugosité. A partir de cette modélisation à l’échelle mésoscopique, l’objectif de ce travail était
de pouvoir choisir parmi tous les types de critères existants celui capable de rendre compte des
effets de l’état de surface par une approche qualitative. Nous venons de voir un grand nombre de
critères et allons en retenir trois nous semblant les plus pertinents et les plus simples à mettre en
oeuvre :

– Le critère de Manson-Coffin. Ce critère n’est adapté que dans le cas de la fatigue oligocy-
clique et n’est donc pas envisageable pour estimer la durée de vie des structures étudiées.
De plus il ne prend pas en compte l’effet de préécrouissage oude contrainte moyenne. Nous
l’avons cependant choisi puisqu’il permet une première approche simple des résultats de
calculs d’agrégats. L’amplitude de déformation plastiquea été remplacée par l’amplitude de
déformation plastique équivalente. Ce critère est simple d’utilisation et les calculs polycris-
tallins nous permettent d’accéder facilement à l’amplitude de déformation plastique équi-
valente à un niveau local. On s’intéressera ainsi particulièrement aux valeurs dans les zones
les plus déformées. En ce qui concerne son application, vu les sollicitations atteintes en
multipliant le chargement des maquettes INTHERPOL par un facteur quatre, nous sommes
à des niveaux de chargement correspondant au domaine de fatigue oligocyclique.

– un critère de type plan critique. Ces types de critères sontbien adaptés et donnent en géné-
ral de bons résultats. Ce sont des critères basés sur des phénomènes physiques observés à
l’échelle d’un ou plusieurs grains. Il parait alors évidentavec une modélisation à l’échelle
du polycristal de vouloir les mettre en pratique. Nous n’avons cependant pas choisi un des
critères les plus utilisés et dont les bases ont été construites à l’échelle microscopique : le
critère de Dang Van. En effet, avec la forte amplitude de chargement imposée à l’agrégat,
l’hypothèse d’adaptation élastique n’est pas vérifiée mêmeà l’échelle macroscopique. De
plus sa mise en oeuvre à l’échelle de l’agrégat apparaît assez complexe. Nous avons donc
choisi un critère écrit sur l’amplitude maximale de glissement et le taux de triaxialité, critère
proche du critère de Fatemi-Socie.

– un critère énergétique. Le critère le plus simple et donnant de bons résultats pour le 304L
soumis à la fatigue thermique (essais FAT3D) a été choisi : lecritère du LMS.

6.3.1 Critère en déformation

Le critère en déformation utilisé ici permet une première approche. La fonction critère issue
du critère de Manson-Coffin peut s’écrire en remplaçant l’amplitude de déformation plastique par
une amplitude de déformation plastique équivalente :

FMCeq =
∆εp

eq

2
(6.17)

Les résultats sous forme de cartographies représentant l’amplitude de déformation plastique
équivalente au sens de Von Mises∆εp

eq au cycle stabilisé sont présentés sur la figure 6.9. Les carto-
graphies des trois couches de l’agrégat définies dans le chapitre 5 sont présentées pour les agrégats
vierge, avec gradient d’écrouissage, avec gradient d’écrouissage et rugosité. L’amplitude de défor-
mation plastique équivalente est fortement hétérogène surles cartographies de l’agrégat vierge
et se présente sous forme de bandes de déformation. Les valeurs sont comprises entre 7.10−3 et
7.10−2. Le gradient d’écrouissage diminue cette hétérogénéité etaurait ainsi tendance à améliorer
la durée de vie du matériau. L’introduction de la rugosité provoque l’apparition de nouvelles zones
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localisées en surface avec de très fortes amplitudes de déformation plastique. L’effet de cette lo-
calisation en fond des stries est aussi présente plus en profondeur dans l’agrégat, à mi-épaisseur
environ.

,ε

(a) Agrégat 3D

replacements

(b) Cartographies des couches 1, 2 et 3

Figure 6.9: Amplitude de déformation plastique équivalente au cycle stabilisé

A partir des essais en traction-compression à température ambiante du chapitre 3, il est possible
de tracer la droite de Manson-Coffin en remplaçant la demi-amplitude de déformation plastique
par une demi-amplitude de déformation plastique équivalente au sens de Von Mises. Cette nouvelle
droite de Manson-Coffin peut être extrapolée aux très faibles durée de vie. Les calculs polycristal-
lins nous permettent ensuite de déterminer une déformationplastique équivalente moyennée sur
tout l’agrégat, nous donnant alors à l’aide de la droite de Manson-Coffin la durée de vie à rupture
du matériau. C’est ce que nous avons fait pour l’agrégat vierge et l’agrégat préécroui. Nous ob-
tenons une durée de vie de N cycles pour le matériau vierge et de 1,55N cycles pour le matériau
préécroui. Il est aussi possible de déterminer une durée de vie à l’amorçage en prenant sur l’agré-
gat les zones en surface ayant la déformation plastique équivalente la plus élevée. Dans ce cas, la
durée de vie à l’amorçage du matériau vierge n’est plus que de0,022N cycles et de 0,355N cycles
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pour le matériau préécroui. Pour le matériau avec rugosité,la durée de vie à l’amorçage semble
être encore plus faible avec une valeur de localisation de ladéformation sur toute la longueur de
la vallée de la strie d’usinage égale à la valeur maximale du matériau vierge.

 0.001

 0.01

 0.1

 1

Nombre de cycles

Manson−Coffin
Rupture agrégat préécroui

Rupture agrégat vierge
Amorçage agrégat préécroui

Amorçage agrégat vierge

C
ontraintes

δε
p e
q/

2

Figure 6.10: Application d’un critère de type Manson-Coffin

Si le nombre de cycles N est remplacé par sa valeur, le nombre de cycles à l’amorçage des
agrégats vierge et préécroui est alors très faible. Ce qui est plutôt normal et est expliqué par le
très fort niveau de chargement appliqué sur l’agrégat. En effet, le chargement des maquettes IN-
THERPOL calculé au chapitre 4 a été multiplié afin d’être sûr de favoriser les différences entre les
différentes conditions de surface, les durées de vie ne sontdonc pas réalistes. La démarche mérite-
rait d’être reprise en calant mieux le comportement à 30% de déformation (le préécrouissage) afin
d’appliquer ensuite un chargement plus réaliste. Il s’agira alors de la phase prédictive du modèle,
qui ne fait pas partie de l’objectif fixé initialement. Par ailleurs, cette très faible valeur du nombre
de cycles à l’amorçage peut être expliquée aussi par la méthode de détermination de l’amplitude
de déformation plastique. Les valeurs d’amplitude de déformation plastique de la droite de Man-
son Coffin obtenue avec les résultats expérimentaux sont assimilées aux valeurs de l’amplitude
de déformation plastique dans la direction du chargement. Cependant une étude réalisée par F.
Canino au cours d’un stage dans le cadre de ce travail, montrequ’après un chargement uniaxial,
l’amplitude de déformation plastique équivalente de l’agrégat est supérieure à celle calculée dans
la direction du chargement. Ceci est expliqué par la prise encompte dans le calcul de la déforma-
tion plastique équivalente, des déformations plastiques dans toutes les directions et pas seulement
dans la direction de chargement. De ce fait, la droite de Manson-Coffin expérimentale a tendance
a sous estimer l’amplitude de déformation plastique équivalente et donc le nombre de cycles à
rupture.

L’effet bénéfique du gradient d’écrouissage peut être expliqué par l’état de contraintes rési-
duelles obtenu en fin de préécrouissage de l’agrégat. Pour obtenir le gradient d’écrouissage, une
déformation de pré-traction sur l’agrégat dans la direction circonférentielle (33) a été appliquée
avec un gradient d’amplitude dans la profondeur. L’agrégata ensuite été déchargé de manière à
revenir à une contrainte macroscopique nulle (moyennée) dans la direction circonférentielle. Rap-
pellons que les faces de normales correspondant à la direction axiale (11) ont été bloquées dans
cette même direction. En regardant plusieurs couches de l’agrégat, on constate des contraintes
résiduelles de compression présentes après décharge, en surface du matériau (6.11). A coeur on
constate des contraintes résiduelles de traction. Ce résultat peut permettre de comparer le gradient
de préécrouissage appliqué au matériau à un traitement de surface du type grenaillage, améliorant
la tenue en fatigue.

Fatigue Thermique d’un acier inoxydable austénitique : influence de l’état de surface par une
approche multi-échelles

185



6. VERS LE CHOIX D’UN CRITERE DE FATIGUE...

(MP

(a) exemple pour une cartographie,σ11 à gauche etσ33 à droite pour l’agrégat préécroui

mm/

(b) exemple pour une cartographie,σ11 à gauche etσ33 à droite pour l’agrégat préécroui avec rugosité

Figure 6.11: Contraintes résiduelles dans la direction circonférentielle (33) et axiales (11) obtenues
après préécrouissage

Il peut paraître surprenant que l’approche multicristalline sur le matériau préécroui conduise
à une durée de vie augmentée en fatigue (résultat classique)alors qu’elle est diminuée pour les
éprouvettes en 304L ayant subi une prédéformation (résultat expérimental du chapitre 3 mais non
classique). Cette différence peut avoir deux origines possibles :

– la prédéformation introduit un endommagement précoce, source d’amorçage précoce.

– l’effet mémoire du matériau le rend sensible à la façon dontle préécrouissage a été appli-
qué. En particulier, nous pouvons remarquer que les contraintes résiduelles de la maquette
INTHERPOL sont positives alors que celles du multicristal sont négatives. Pour obtenir des
contraintes positives et donc probablement une diminutionde la durée de vie, il aurait fallu
probablement exercer une prédéformation en comprimant latéralement l’agrégat multicris-
tallin (Figure 6.12). Les résultats obtenus en simulation simplifiée, dans le cadre du stage
de F. Canino au cours de ce travail, sur des séquences de déformation fort-faible avec arrêt
après traction ou compression, montrent que les contraintes résiduelles macroscopiques et
microscopiques sont, dans le cas du 304L à fort effet mémoire, qualitativement sensibles au
choix du sens de la prédéformation.

Notons qu’il serait aussi intéressant de réaliser un préécrouissage homogène de 14% sur tout
l’agrégat, identique à celui réalisé lors des essais du chapitre 3, afin de valider le résultat bénéfique
du gradient d’écrouissage appliqué. En effet, les essais préécrouis du chapitre 3 montrent une durée
de vie plus faible que les essais non préécrouis. Il faudraitalors vérifier que la modélisation d’un
agrégat avec le même préécrouissage affecte aussi la durée de vie. Il faut cependant se rappeler
que la diminution des durées de vie des essais préécrouis peut être expliquée par l’état de surface
non repoli des éprouvettes, un endommagement précoce a pu être alors introduit.
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(a) Préécrouissage en traction (b) Préécrouissage en compression

Figure 6.12: Contraintes résiduelles obtenues après deux types de préécrouissage

6.3.2 Critère de type plan critique

A une échelle plus locale, l’amplitude de déformation plastique utilisée pour le critère de
Manson-Coffin précédent est représentée par l’amplitude deglissement sur les différents sys-
tèmes :∆γ. Les cartographies des trois couches de l’agrégat sont présentées sur la figure 6.13
pour les trois agrégats : vierge, avec gradient d’écrouissage, avec gradient et rugosité.

Des différences significatives sont visibles entre les trois agrégats, identiques à celles obtenues
avec la déformation plastique équivalente. L’agrégat vierge présente une forte hétérogénéité du
glissement avec des zones atteignant une valeur de l’amplitude de glissement supérieure à 0,11.
L’introduction du gradient d’écrouissage diminue fortement cette hétérogénéité et la valeur maxi-
male de l’amplitude de glissement n’atteint que 0,04. En revanche la superposition de la rugosité
conserve le niveau d’hétérogéneité issu du gradient d’écrouissage mais cependant de fortes zones
de glissement localisé en surface apparaîssent. Ces zones sont situées le long de la vallée de la
strie d’usinage la plus profonde. L’amplitude de glissement dans cette zone atteint des valeurs
identiques à celle de l’agrégat vierge.

L’effet positif du gradient d’écrouissage (assimilé à un traitement de surface du type gre-
naillage) est donc remis en cause par l’introduction d’une rugosité présentant des stries profondes.
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(MP

(a) Agrégat 3D

(MP

(b) Cartographies des couches 1, 2 et 3

Figure 6.13: Amplitude maximale de glissement au cycle stabilisé, pour les cartographies 1,2 et 3

Nous allons alors construire une fonction critère basée surle plan dans lequel le glissement
est maximal. Ce critère est proche de celui de Fatemi-Socie mais plus simple à mettre en oeuvre.
Physiquement, la création des extrusions en surface va êtrepilotée par le glissement des disloca-
tions dans le plan le plus défavorablement orienté. Ces extrusions vont permettre l’amorçage d’une
fissure. Cette fissure initiée va ensuite se propager par ouverture. Nous avons donc superposé au
paramètre∆γ l’effet du taux de triaxialité des contraintesχ :

FPlancritique= ∆γmax(1+ χ) (6.18)

avec∆γmax l’amplitude de glissement dans le plan de glissement maximal

χ le taux de triaxialité des contraintes défini par :
Pmax

σmises
eq

Pmax et σmises
eq sont respectivement la pression hydrostatique et la contrainte équivalente de Von

Mises prises au maximum du cycle.
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La figure 6.14 présente les résultats de ce critère de type plan critique. Ce critère rend bien
compte de l’effet bénéfique du préécrouissage puisque les zones localisées et sensibles sur l’agré-
gat vierge ont disparu sur l’agrégat préécroui. L’effet de la rugosité est aussi bien pris en compte
par la présence de localisation au niveau de la strie ayant laplus forte amplitude. Il serait évi-
demment possible, en introduisant un paramètre multiplicatif devant la triaxialitéχ, de "régler" les
contributions respectives de∆γ etχ comme dans le critère de Fatemi-Socie. Pour cela, il serait né-
cessaire de confronter le critère à des expériences combinant mesures EBSD, mesures de champs
et microfissurations.

N

(a) Agrégat 3D

(b) Cartographies des couches 1, 2 et 3

Figure 6.14: Application du critère de type plan critique :∆γmax(1+ χ)
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6.3.3 Critère énergétique

Nous allons maintenant tester un dernier type de critère : uncritère énergétique. Ce critère
a été testé sur différents essais dont les essais préécrouisdu chapitre 3. Rappelons qu’il donne
d’assez bons résultats sur les essais préécrouis. Ce critère s’écrit :

FLMS = Wp + αPmax (6.19)

avecα identifié à 0,01 sur des essais de traction-compression à 20˚C etPmax est pris au maximum
du cycle.

Nous présentons sur la figure 6.15 le travail plastiqueWp défini comme l’aire de la boucle
d’hystérésis au cycle stabilisé. Il est intéressant de voirqueWp ne rend pas compte de l’effet
bénéfique du gradient d’écrouissage contrairement aux deuxcritères précédents.

En effet, au cycle stabilisé, l’agrégat vierge a une amplitude de contrainte faible avec une forte
amplitude de déformation plastique alors que l’agrégat préécroui a une amplitude de contrainte
élevée avec une amplitude de déformation plastique plus faible. Les deux effets se compensent, le
paramètreWp ne semble donc pas être un critère discriminant entre état vierge et état préécroui.

CependantWp rend bien compte de l’effet de la rugosité avec les mêmes observations que
pour les paramètres précédents (glissementγ, déformation plastiqueεp).
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a)
ε

(a) Agrégat 3D

a)
100

(b) Cartographies des couches 1, 2 et 3

Figure 6.15: Travail PlastiqueWp obtenu sur le cycle stabilisé (MJ.m−3)

Nous avons appliqué la fonction critère sur les trois agrégats (Figure 6.16). Le paramètrePmax

ajouté àWp ne permet toujours pas de rendre compte du gradient d’écrouissage. Ce critère ne rend
compte que des effets de rugosité de surface. Expérimentalement ce critère donne de bons résultats
sur les essais préécrouis du chapitre 3. Il serait alors intéressant, comme dans le cas du critère de
type plan critique, de vérifier si ce critère appliqué sur un agrégat avec un préécrouissage identique
rend bien compte de l’effet négatif d’un tel préécrouissage, et d’identifier pour quelle raison.
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(MP

(a) Agrégat 3D

(MP

(b) Cartographies des couches 1, 2 et 3

Figure 6.16: Application du critère énergétique du LMS

6.3.3.1 Influence du type de rugosité et discussion

Dans ce travail deux rugosités ont été testées. Nous présentons les résultats des deux princi-
paux critères (de type plan critique et énergétique) sur cesdeux types de rugosité (Figures 6.17
et 6.18). Ces deux critères sont sensiblement équivalents pour les deux types de rugosité. Il est
aussi important de remarquer que les bandes de localisationsur la surface sont présentes tout au
long des stries et traversent donc les différents grains. Cependant, une plus forte différence est
observée dans le cas du critère de type plan critique en termede densité de surface de zones loca-
lisées. A l’aide des cartographies, le matériau ayant la rugosité avec des stries d’amplitudes plus
élevées aura un nombre de cycles à l’amorçage plus faible quela rugosité présentant des stries
plus ressérrées et d’amplitudes plus faibles. On peut envisager d’utiliser ce type d’approche pour
exprimer l’effet de rugosité en y introduisant par le biais de la densité et de l’étendue différente des
zones localisées, des probabilités d’amorçage différentes. Cette approche permet qualitativement
de rendre compte de l’évolution de la dispersion statistique des résultats d’essais : forte dispersion
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à l’état vierge, plus faible à l’état préécroui et à nouveau forte pour des raisons différentes, en
présence de stries.

a (MP

(a) Surface

(MP

(b) Cartographie de la couche 2 (centrale)

Figure 6.17: Application du critère de type plan critique sur les deux types de rugosité

2 (MP
N

(a) Surface

(b) Cartographie de la couche 2 (centrale)

Figure 6.18: Application du critère énergétique du LMS sur les deux types de rugosité

Afin d’observer plus précisément l’influence du préécrouissage et de la rugosité en surface
des agrégats, les cartographies de la surface des quatre agrégats ont été normalisées par la va-
leur moyenne de la fonction de chaque critère sur la couche desurface. Les figures 6.19 et 6.20
présentent les résultats sur la surface pour les critères detypes plan critique et énergétique.

Fatigue Thermique d’un acier inoxydable austénitique : influence de l’état de surface par une
approche multi-échelles

193



6. VERS LE CHOIX D’UN CRITERE DE FATIGUE...

σ

Figure 6.19: Résultat du critère de type plan critique normalisé en surface des quatre agrégats

Figure 6.20: Résultat du critère énergétique normalisé en surface des quatre agrégats

Comparaison matériau vierge-matériau préécroui. Le critère de type plan critique donne des
résultats assez différents entre les deux agrégats. La disparité est plus importante et les points
chauds sont plus nombreux sur l’agrégat vierge. La localisation est un peu différente et pilotée par
la cristallographie. Il serait intéressant de regarder parla suite si le préécrouissage introduit des
rotations de réseau significatives pouvant justifier cette différence ou bien si le voisinage joue un
rôle important. Au contraire, le critère énergétique n’estpas sensible au préécrouissage et donc à
l’hétérogénéité de la déformation. En effet, le travail plastique obtenu sur les matériaux vierge et
préécroui est sensiblement identique avec un effet de compensation des contraintes et déformation
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entre les deux états. Le paramètrePmax ne permet pas non plus de faire de différence.

Comparaison matériau préécroui-matériau préécroui rugueux. L’influence de la rugosité
est prise en compte par les deux critères. La localisation est plus importante sur l’agrégat rugueux
1 que sur l’agrégat rugueux2 avec de nombreux points chauds plus proches les uns des autres.
Une plus grande fissure sera atteinte plus rapidement. Cet effet entre les deux rugosités est plus
marqué avec le critère énergétique. Ceci est sans doute la conséquence de la valeur du coefficient
amplificateur de la contrainte moyenneα. Le critère de type plan critique nécessiterait un même
réglage avec un coefficient devant le terme du taux de triaxialité χ. Le résultat serait alors sans
doute identique à celui du critère énergétique.
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6.3.4 Résumé

Nous avons présenté les différents types de critères de fatigue existant dans la littérature
ainsi que leurs domaines d’application. Certains critèresont déjà été testés pour le 304L
dans des études antérieures sur de nombreux essais. Cela nous a permis d’en retenir trois :
un critère en déformation, un critère de type plan critique et un critère énergétique.

Chacun de ces critères a ensuite été évalué qualitativementsur les résultats des trois agré-
gats du chapitre 5 cyclés sous le chargement des maquettes INTHERPOL : un agrégat
vierge, un agrégat avec un gradient d’écrouissage et un agrégat avec un gradient d’écrouis-
sage et une rugosité.

Dans le cas du premier critère en déformation plastique équivalente, un effet bénéfique
du gradient d’écrouissage et un effet négatif de la rugositéont été mis en évidence. Le
gradient d’écrouissage appliqué à l’agrégat serait proched’un traitement de surface de type
grenaillage entrainant des contraintes résiduelles de compression en surface. Les durées de
vie à rupture et à l’amorçage ont pu être évaluées.

Dans le cas du second critère, de type plan critique, écrit sur l’amplitude de glissement du
plan le plus défavorablement orienté, les conclusions sontidentiques : effet favorable de
l’écrouissage et négatif de la rugosité.

Enfin le dernier critère, le critère énergétique du LMS, a donné des résultats un peu dif-
férents. En effet il ne semble pas être adapté pour rendre compte de l’effet bénéfique d’un
gradient d’écrouissage. Cependant il rend bien compte de l’effet de rugosité.

La comparaison de deux types de rugosité montre qualitativement que cette approche mul-
ticristalline est susceptible de donner des bases physiques et mécaniques à une évaluation
de la dispersion spatiale et temporelle des microamorçagesen surface.

Il serait intéressant d’appronfondir la comparaison entreles différents agrégats et prin-
cipalement entre les trois cas suivants : agrégat vierge/agrégat préécroui, agrégat pré-
écroui/agrégat rugueux et les deux types de rugosité. Dans le premier cas, une analyse plus
locale permettrait notamment d’étudier les effets d’orientation et de voisinage. Dans le se-
cond cas, l’influence de la rugosité doit être mieux quantifiée. Il serait aussi intéressant de
comparer les orientations dans les vallées où se présente une forte localisation et celles sur
l’agrégat sans rugosité. Enfin le troisième cas devrait permettre de mettre en évidence une
pronfondeur d’influence des stries selon leur sévérité.
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Conclusions et perspectives

L’objectif de ce travail est de proposer une méthodologie permettant d’aider au choix d’un cri-
tère de fatigue adapté aux composants soumis à des chargements thermiques cycliques. Le critère
doit prendre en compte les différentes caractéristiques del’état de surface du matériau issu de son
élaboration : la couche écrouie, les contraintes résiduelles et la rugosité.

La méthodologie adoptée fait appel à de nombreux domaines dela mécanique et des maté-
riaux : caractérisation microstructurale, essais de fatigue oligocyclique mécanique et thermique,
modélisation numérique à l’échelle macroscopique, modélisation numérique à l’échelle du poly et
du monocristal, évaluation de critères de fatigue. Sur la durée limitée d’une thèse, nous n’avons pu
explorer très en détail chacun de ces domaines. La stratégieretenue s’oriente plutôt vers la mise
en place d’une démarche d’ensemble cohérente, dans laquelle on s’attache à ne pas privilégier un
axe plus que l’autre, mais qui permet de traiter un cas industriel, moyennant quelques hypothèses
simplificatrice. Dans ce cadre, les résultats semi-quantitatifs obtenus sont intéressants. Ces résul-
tats sont quantitatifs au niveau de l’aspect comportement du matériau mais restent qualitatifs pour
l’estimation du dommage.

Tout au long de ce travail, nous nous sommes appuyés sur les essais de fatigue thermique IN-
THERPOL, développés à EDF. Ces essais sur des maquettes tubulaires présentant différents états
de surface permettent de tester la résistance en fatigue du 304L sous chargement thermique. Ces
essais sont par ailleurs suffisamment réaliste et suffisamment simple pour pouvoir être modélisé
avec fiabilité.

Le premier chapitre propose une description de l’acier 304Lessentiellement sur la base d’élé-
ments bibliographiques. On souligne notamment certaines particularités du matériau telle que la
persistance d’une plasticité cyclique significative à des amplitudes de chargement très proches de
la limite d’endurance, ou l’existence d’un effet de mémoired’écrouissage important. On s’attache
ici à justifier l’importance de prendre proprement en compteles particularités de comportement
dans les simulations numériques destinées à l’évaluation d’un critère de fatigue, d’autant plus que
leur influence sur la durée de vie est plus importante pour desfaibles niveaux de chargement.

Le deuxième chapitre s’attache à caractériser les surfacesdes maquettes INTHERPOL. L’état
de surface du matériau joue un rôle important sur l’amorçagedes fissures de fatigue thermique. Il
est donc important de prendre en compte l’ensemble de ces caractéristiques dans l’estimation de
l’endommagement. La surface présente une couche écrouie sur environ 300µm en profondeur, ca-
ractérisée par un gradient de microdureté et de microstructure. Des contraintes résiduelles axiales
et circonférentielles de traction ont été mesurées avant etaprès cyclage thermique. La rugosité a
été caractérisée par des mesures de profils.

L’application d’un critère de fatigue sur les essais INTHERPOL, et par la suite sur les com-
posants industriels, nécessite de décrire correctement les champs de déformation et de contrainte.
Pour cela, la modélisation des essais suppose la mise en oeuvre d’une loi de comportement capable
de décrire le comportement cyclique. Il est aussi importantque cette loi soit capable de reproduire

Fatigue Thermique d’un acier inoxydable austénitique : influence de l’état de surface par une
approche multi-échelles

199



Conclusions et perspectives

le comportement local du matériau de surface et l’évolutiondu comportement cyclique. Dans le
chapitre 3, des essais de fatigue oligocyclique avec et sanspréécrouissage ont été réalisés afin de
pouvoir identifier les paramètres de la loi de comportement retenue. Cette loi identifiée dans le
chapitre 4 a permis de proposer une modélisation représentative des essais INTHERPOL. Cepen-
dant cette modélisation macroscopique n’est pas capable deprendre en compte l’influence de la
rugosité. Le choix d’une modélisation à une échelle plus fines’est alors imposé.

Le chapitre 5 présente le modèle de comportement à l’échelledu monocristal. Un agrégat réel
issu des essais INTHERPOL a été créé. Deux jeux de paramètressont identifiés à partir de données
physiques : un premier pour un matériau vierge (à coeur) et unsecond pour un matériau préécroui
(en surface). La loi de comportement monocristalline identifiée donne de meilleurs résultats que
ceux obtenus avec la loi comportement phénoménologique macroscopique utilisée dans la mo-
délisation des essais INTHERPOL, pourtant déjà très enrichie. Un gradient d’écrouissage et une
rugosité sont ensuite introduits sur l’agrégat, trois agrégats types sont alors construits : un agrégat
vierge, un agrégat préécroui et un agrégat préécroui avec une rugosité. Ces agrégats sont ensuite
soumis au chargement thermomécanique obtenu par la modélisation macroscopique des essais IN-
THERPOL, mais amplifié pour permettre une plus grande sensibilité aux effets étudiés.

Enfin, le chapitre 6 compare qualitativement les résultats de trois types de critère de fatigue
appliqués sur ces trois agrégats : un critère en déformation, un critère de type plan critique et un
critère énergétique. Une première étude qualitative montre que des critères en déformation de type
plan critique sont les mieux adaptés pour rendre compte à la fois de l’écrouissage du matériau et
de la rugosité. L’effet négatif d’une forte rugosité a été mis en évidence en surface mais aussi en
profondeur dans l’agrégat, pour les trois types de critère.Cet effet se manifeste majoritairement
par un impact plus marqué de la composante« pression hydrostatique» du critère, alors que la
composante« amplitude de déformation» est surtout sensible à l’orientation cristalline et au pré-
écrouissage.

Perspectives

La démarche mise en place et les résultats obtenus sont principalement exploités afin de com-
prendre quel type de critère macroscopique est le plus représentatif pour un problème donné. Il
est intéressant de pouvoir les choisir en s’appuyant sur desrésultats d’une simulation des micro-
mécanismes physiques. En effet, par exemple les critères deFatémi-Socie et du type énergétique
(LMS) donnent de bons résultats et sont assez équivalents. Les calculs d’agrégats permettent alors
de comprendre mieux les phénomènes physiques et de consolider le choix entre ces deux critères
en découplant les effets des différents paramètres entranten jeu dans le critère.

Une compréhension plus physique des mécanismes d’amorçagepeut permettre de justifier
une extrapolation raisonnable d’un modèle déjà identifié, mais également de mieux appréhender
les intéractions entre différents phénomènes influant sur la résistance à la fatigue. Une bonne
maîtrise de ce type de simulation pourrait permettre à termed’évaluer les effets sur la durée de
vie de la combinaison de plusieurs facteurs tels que le pré-écrouissage, le chargement moyen, la
multiaxialité ... tout en s’appuyant sur un nombre raisonnable de résultats expérimentaux obtenus
sous des chargements simples.

Etudes possibles avec le même modèle

Nous nous sommes essentiellement attachés dans ce travail àmettre au point une méthodolo-
gie et à faire des comparaisons de premier niveau tout en vérifiant autant que possible la cohérence
des résultats obtenus avec des résultats expérimentaux disponibles, aussi bien en terme de com-
portement qu’en terme de dommage. Nous proposons ainsi une validation de la démarche mise
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en oeuvre et des hypothèses formulées au cours de l’étude. Nous sommes cependant loin d’avoir
exploité toute la richesse que recèle ce type de simulation.

L’approfondissement des comparaisons entre les différents agrégats est un travail nécessaire.

Une première comparaison entre agrégat vierge et agrégat préécroui mériterait une analyse
plus locale en croisant notamment les informations d’orientation et d’évaluation locale du dom-
mage. Cette analyse permettra d’étudier plus précisément l’effet de l’écrouissage sur les conditions
d’amorçage ainsi que l’effet du voisinage.

Une seconde comparaison entre l’agrégat préécroui lisse etl’agrégat préécoui-rugueux doit
être réalisée en regardant plus précisément si la localisation dans les vallées respecte la même
logique de sensibilité que dans le cas de l’agrégat ne présentant pas de rugosité. Par ailleurs une
quantification plus précise de l’influence de la rugosité dans la profondeur de l’agrégat serait inté-
ressante.

Enfin, une dernière comparaison plus précise entre les deux types de rugosité peut permettre
de justifier l’influence de la sévérité des stries. Certains critères sont en effet appliqués à une pro-
fondeur donnée et non à la surface du matériau car ils donnentalors des résultats trop pessimistes.
Un sillon se traduira toujours par une concentration de contrainte quelle que soit sa profondeur, la
comparaison de ces amplifications de contrainte en surface n’est donc pas suffisante. Dans le cas
d’une rugosité très importante, l’amplification des champsde contraintes peut atteindre plusieurs
centaines de microns, et assister la propagation d’une micro fissure en favorisant le franchissement
des premières barrières micro-structurales jusqu’à atteindre le stade II. Dans le cas d’une rugosité
plus faible en ravanche, on peut imaginer une apparition aussi précoce d’une fissure intragranu-
laire sous l’effet de la concentration locale en fond de sillon, puis un arrêt de la fissure au premier
ou second joint de grain.

Dans le cas où l’influence d’une rugosité marquée montre un effet significatif jusqu’à plusieurs
centaines de microns en profondeur, la propagation va donc être assistée par la rugosité et favo-
riser le franchissement des premières barrières microstructurales. Dans le cas contraire, pour une
rugosité moins marquée, ce ne sera sans doute pas le cas avec une influence moins en profondeur.

Nous avons étudié deux types de critères, de type plan critique ou énergétique, sur un charge-
ment quasi-proportionnel. Les résultats de ces mêmes critères sous chargement non proportionnel
seraient à réaliser. D’autres critères mériteraient aussid’être testés, notamment le critère de Dang
Van, très utilisé dans l’industrie. Par ailleurs, la compréhension des phénomènes de cumul d’en-
dommagement pourrait être étudiée en introduisant des effets de variation de chargement. Une
première étude a d’ailleurs déjà été réalisée au cours d’un stage dans le cadre de ce travail et
semble prometteuse.

Les calculs d’agrégats sont par ailleurs intéressants pourétudier l’influence de l’orientation
cristalline sur la dispersion des résultats des essais de fatigue, présenté notamment dans le travail
de thèse de S. Osterstock ("Vers le prédiction de l’apparition de réseaux de fissures en fatigue
thermique : influence des paramètres microstructuraux sur la dispersion de l’amorçage", thèse de
l’Ecole Centrale de Lille, 2008).

Améliorations possibles du modèle

Le modèle actuel pourrait être amélioré en introduisant la description des bandes de glissement
persistantes. Parallèlement, une description plus fine desgradients dans les grains permettrait de
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Conclusions et perspectives

rendre compte des variations brutales d’orientation et d’aller encore plus loin dans la description
physique des mécanismes. Cette description pourrait être introduite à l’aide d’une théorie des
seconds gradients. Une thèse au laboratoire a d’ailleurs été lancée en 2007 sur ce sujet.

Etudes en amorçage

Une autre thèse lancée aussi en 2007 met en avant l’aspect statistique de l’amorçage et s’at-
tache à vouloir décrire le premier stade de propagation et lefranchissement des premières barrières
microstructurales. Dans les modèles actuels de description des réseaux de fissures et de leurs évo-
lutions (par exemple la simulation des effets d’écran), lesfissures sont intégrées de manière aléa-
toire. Les calculs d’agrégats pourraient décrire alors le multi-amorçage et prévoir l’endroit de leur
apparition pour permettre une description plus réaliste.

Le stade I de propagation pourrait être décrit afin de permettre de définir le critère d’amorçage
d’une fissure, par exemple le long d’une bande de glissement (vitesse de propagation, proportion-
nelle à l’amplitude du glissement local.

Etudes en propagation

En fatigue thermique se pose la question de l’arrêt de fissure(cruciale pour la sécurité) car
les champs thermiques sont souvent autoéquilibrés. Le seuil de fissuration étant très sensible à
l’orientation cristallographique, à la taille des grains,aux effets de surcharge, aux modes mixtes,
les calculs d’agrégats semblent particulièrement bien adaptés.
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Annexe A

METHODE DE PREPARATION DES
ECHANTILLONS

A.1 Observations en microscopie électronique à balayage

Les observations et les cartographies EBSD ont été réalisées à l’aide d’un microscope électro-
nique à effet de champ (MEB FEG) LEO 1530 équipé d’un système d’analyse EBSD (Electron
Back Scatter Diffraction). Le polissage réalisé est un polissage mécanique manuel avec du papier
de polissage de rugosité comprise entre 14µmet 5µm. Il est ensuite affiné au feutre de polissage
avec de la poudre diamant à 3 et 1µm de rugosité. Un polissage électrolytique a été ensuite uti-
lisé pour révéler la microstructure dans un bain à 10% d’acide oxalique à 20C̊ sous une tension
de 7,5V pendant 60 secondes. Pour les observations au microscope optique, la préparation est
identique.

A.2 Observations en microscopie électronique à transmission

Les observations ont été réalisées à l’aide d’un microscopeélectronique à transmission de type
JEOL 1200 EX équipé d’une canne double tilt. La tension d’accélération de ce microscope est de
120kV. Deux types de lames minces ont été réalisées pour les observations en surface du matériau :
des lames parallèles et des lames transverses. Pour les observations sur les éprouvettes de fatigue,
la préparation est identique à celle des lames parallèles.

Lames parallèles Les lames parallèles de diamètre de 3mm et d’épaisseur 0,5µm sont polies
jusqu’à une épaisseur finale d’environ 80µmpar polissage mécanique (identique à celui pour les
observations MEB). Les lames minces obtenues sont ensuite amincies par polissage électrolytique
dans un bain à 90% d’acide acétique et 10% d’acide perchlorique à l’aide d’un appareil de type
Tenupol à double jet. L’amincissement est réalisé pendant 2à 3 minutes à 10C̊ jusqu’à obtenir un
trou.

Lames transverses Les lames transverses ont été préparées à l’aide d’une découpe par électroé-
rosion de "demi-carottes". Ces deux "demi-carottes" sont positionnées face contre face, dans un
tube en laiton de diamètre extérieur égal à 3 millimètres. Les espaces laissés libres sont remplis
par de la colle epoxy thermodurcissable. On découpe ensuiteà la scie à fil le tube ainsi constitué
en rondelles de 0,5 millimètre environ d’épaisseur. Un polissage mécanique des deux faces des
rondelles obtenues est ensuite effectué jusqu’à une épaisseur finale de l’ordre d’une soixantaine
de microns. On réalise ensuite un cuvetage de la partie centrale de la lame jusqu’à une épaisseur
de 30µmà l’aide d’un dimpler GATAN. Enfin, l’amincissement final estréalisé par un amincisseur
ionique GATAN model 691 (sans refroidisseur). La réalisation de lames transverses permet une
analyse des modifications microstructurales en fonction dela profondeur.
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Figure A.1: Méthodes de préparation des lames transverses
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Annexe B

MISE EN OEUVRE ET RESUME DES
ESSAIS DE FATIGUE
OLIGOCYCLIQUE

B.1 Essais de traction compression

B.1.1 Matériau

Les essais de traction-compression uniaxiaux ont été menésà deux températures en milieu
air sur des éprouvettes lisses axisymétriques en acier inoxydable austénitiques 304L provenant de
Creusot Loire Industrie (CLI). La géométrie des éprouvettes est donnée figure B.1, la partie cen-
trale cylindrique a un diamètre de 8mm. La composition de l’acier est donnée dans le tableau B.1,
en comparaison avec la nuance utilisée pour les maquettes INTHERPOL. Les essais sont pilotés
en déformation totale imposée et à vitesse constante. L’amplitude de déformation totale varie de
0,15% à 1% et pour la plupart des essais la vitesse de déformation est imposée à 4.10−3s−1, les es-
sais effectuées sont résumés dans le tableau B.2. Ils sont menés jusqu’à rupture, c’est à dire lorsque
l’amplitude de contrainte devient inférieure (ou supérieure) à 25% de l’amplitude de contrainte ex-
trapolée sur la courbe contrainte de traction. Enfin, chaqueniveau d’amplitude de déformation a
fait l’objet d’au minimum deux essais.

304L CLI
éléments C Mn Si S P Ni Cr Mo Cu N2

poids (%) 0,029 1,86 0,37 0,004 0,029 10,00 18,00 0,04 0,02 0,056
304L maquette INTHERPOL

éléments C Mn Si S P Ni Cr Mo Cu N2

poids (%) 0,014 1,62 0,34 0,005 0,015 10,4 18,3 - 0,03 0,07

Tableau B.1: Composition de l’acier 304L
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B. MISE EN OEUVRE ET RESUME DES ESSAIS DE FATIGUE OLIGOCYCLIQUE

Figure B.1: Géométrie des éprouvettes utilisées

Conditions d’essais et Procédure de dépouillement des essais

Les essais réalisés sont présentés dans le tableau (B.2). Tous les essais ont été réalisés à EDF
sauf ceux à 300◦C sans préécrouissage qui ont été réalisés au CEAT.

Le dépouillement des essais utilise les notations suivantes (figure B.12) :

ε̇t : vitesse de déformation

N25 : nombre de cycles correspondant à une diminution (ou augmentation) de 25% de la valeur de
la contrainte extrapolée sur la courbe de contrainte en traction en fonction du nombre de cycles
lorsque la contrainte baisse (ou augmente) brutalement.
NR : nombre de cycles à rupture complète de l’éprouvette.
NR : nombre de cycles correspondant au cycle stabilisé conventionnel.

→ On définit des grandeurs relatives au cycle stabilisé :

Fmax, σmax : charge et contrainte maximales en traction

Fmin, σmin : charge et contrainte maximales en compression
∆σ = σmax−σmin : variation de contrainte
σa = ∆σ/2 : amplitude de contrainte
σmoy= (σmax+ σmin)/2 : contrainte moyenne
∆εt : variation de déformation totale
∆εe : variation de déformation élastique
∆εp : variation de déformation plastique
εa = ∆ε/2 : amplitude de déformation

→ On définit des grandeurs relatives au premier quart de cycle :

σa0 : amplitude de contrainte

εa0 : amplitude de déformation

Les essais à 20˚C ont été présentés dans le corps du texte. Nous présentons donc ici que les
résultats à 300C̊ sans et avec préécrouissage.
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sans préécrouissage
Repère éprouvette Vitesse (s−1) Température (◦C) ∆εt/2(%)
XBCL24 4.10−3 20 0,200
XBCL1 4.10−3 20 0,201
XBCL2 4.10−3 20 0,300
XBCL15 4.10−3 20 0,303
XBCL10 4.10−3 20 0,505
XBCL5 4.10−3 20 0,512
XBCL32 4.10−3 20 0,698
XBCL19 4.10−3 20 0,701
XBCL28 4.10−3 20 0,708
00AD-11 6.10−3 300 0,126
XADL49b 6.10−3 300 0,148
XADL95 4.10−3 300 0,199
XADL69 4.10−3 300 0,298
XADL26 4.10−3 300 0,494
XADL82 4.10−3 300 0,684
XADL68 4.10−3 300 0,987

avec préécrouissage
XBFL17 4.10−3 20 0,198
XBFL15 2.10−3 20 0,193
XBCL17 2.10−3 20 0,298
XBFL4 4.10−3 20 0,297
XBCL23 4.10−3 20 0,500
XBCL9 4.10−3 20 0,505
XBFL12 4.10−3 20 0,6825
XBFL33 2.10−3 20 0,699
XBFL26 4.10−3 300 0,200
XBFL7 4.10−3 300 0,199
XBFL5 4.10−3 300 0,299
XBFL22 4.10−3 300 0,299
XBFL2 4.10−3 300 0,501
XBFL23 4.10−3 300 0,499
XBFL9 4.10−3 300 0,700
XBFL34 4.10−3 300 0,700

Tableau B.2: Conditions d’essais

Figure B.2: Dépouillement des boucles d’essais
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B. MISE EN OEUVRE ET RESUME DES ESSAIS DE FATIGUE OLIGOCYCLIQUE

Eprouvette Mi-durée de vie (N25/2) 1/4 de cycle N25 Position
∆εt/2 ∆εe/2 ∆εp/2 σmax σmin ∆σ/2 σa0/2 ∆εpa0 rupture

XBCL24 0,200 0,103 0,097 197 -204 200 221 0,086 531922 EC
XBCL1 0,201 0,103 0,098 196 -204 200 - - 397241 EC
XBCL2 0,300 0,113 0,186 219 -221 220 248 0,174 31398 EC
XBCL15 0,303 0,113 0,191 217 -219 218 245 0,180 35892 EC+SC
XBCL30 0,505 0,137 0,368 264 -268 266 260 0,372 6699 EC
XBCL5 0,512 0,134 0,368 258 -262 260 264 0,370 8000 EC
XBCL19 0,701 0,167 0,534 324 -325 325 277 0,559 2573 C
XBCL32 0,708 0,165 0,543 317 -321 319 272 0,570 2961 C

Tableau B.3: Résultats des essais de fatigue oligocycliquesans préécrouissage à 20˚C (ε en % etσ
en MPa)

Eprouvette Mi-durée de vie (N25/2) 1/4 de cycle N25

∆εt/2 ∆εe/2 ∆εp/2 σmax σmin ∆σ/2 σa0/2 ∆εpa0

XBFL17 0,198 0,140 0,052 340 -208 274 323 0,027 101671
XBFL15 0,193 0,096 0,097 469 -91 280 328 0,047 98857
XBCL17 0,298 0,170 0,128 344 -297 321 437 0,074 27462
XBFL4 0,297 0,166 0,131 327 -285 306 432 0,076 23791
XBCL23 0,500 0,163 0,337 375 -374 375 505 0,281 3017
XBCL9 0,501 0,137 0,364 363 -352 358 - - 3650
XBFL12 0,683 0,198 0,491 363 -364 364 477 0,473 2035
XBFL33 0,700 0,213 0,487 376 -374 375 473 0,458 2013

Tableau B.4: Résultats des essais de fatigue oligocycliqueavec préécrouissage à 20˚C (σ en MPa
et ε en %)

Eprouvette Mi-durée de vie (N25/2) 1/4 de cycle N25 Position
∆εt/2 ∆εe/2 ∆εp/2 σmax σmin ∆σ/2 σa0/2 ∆εpa0 rupture

OOAD11 0,126 0,084 0,042 156 -156 156 131 0,058 1593000 NR
XADL95 0,199 0,089 0,111 149 -163 156 131 0,123 299000 EC
XADL69 0,298 0,092 0,206 158 -168 163 134 0,220 47470 EC
XADL26 0,494 0,109 0,385 186 -200 193 145 0,410 12520 EC
XADL82 0,684 0,147 0,537 251 -269 260 153 0,598 3520 EC

Tableau B.5: Résultats des essais de fatigue oligocycliquesans préécrouissage à 300˚C (σ en MPa
et ε en %)

Eprouvette Mi-durée de vie (N25/2) 1/4 de cycle N25

∆εt/2 ∆εe/2 ∆εp/2 σmax σmin ∆σ/2 σa0/2 ∆εpa0

XBFL26 0,200 0,106 0,093 273 -202 238 49113
XBFL7 0,199 0,120 0,080 314 -195 255 314 0,017 87274
XBFL5 0,299 0,122 0,177 268 -245 257 361 0,099 19127
XBFL22 0,297 0,126 0,172 268 -251 260 357 0,114 13367
XBFL2 0,501 0,090 0,411 280 -279 280 407 0,372 3800
XBFL23 0,499 0,148 0,351 276 -284 280 386 0,322 5285
XBFL9 0,700 0,184 0,516 318 -320 319 347 0,555 833
XBFL34 0,700 0,177 0,523 344 -348 346 428 0,523 2652

Tableau B.6: Résultats des essais de fatigue oligocycliqueavec préécrouissage à 300˚C (σ en MPa
et ε en %)
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Figure B.3: Boucles contrainte-déformation pour le matériau vierge à 300C̊
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Figure B.4: Boucles contrainte-déformation pour le matériau préécroui à 300C̊

Figure B.5: Evolution de l’amplitude de contraintes en fonction du nombre de cycles pour le
matériau vierge à 300C̊
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Figure B.6: Evolution de l’amplitude de contraintes en fonction du nombre de cycles pour le
matériau préécroui à 300˚C
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Figure B.7: Evolution de la contrainte moyenne pour le matériau préécroui à 300C̊
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B.1. Essais de traction compression

Figure B.8: Courbes de consolidation cyclique et monotobe pour le matériau vierge à 300˚C
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Figure B.9: Courbes de consolidation cyclique et monotobe pour le matériau préécroui à 300˚C

Fatigue Thermique d’un acier inoxydable austénitique : influence de l’état de surface par une
approche multi-échelles

211



B. MISE EN OEUVRE ET RESUME DES ESSAIS DE FATIGUE OLIGOCYCLIQUE

Figure B.10: Courbes de résistance à la fatigue pour le matériau vierge à 300C̊
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Figure B.11: Courbes de résistance à la fatigue pour le matériau préécroui à 300C̊
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B.2. Essais de traction-torsion

B.2 Essais de traction-torsion

Réalisation des essais Les essais de traction-torsion ont été réalisés à l’UTC (Université de
Technologie de Compiègne) sur une machine servohydraulique Instron équipée de deux verins
permettant des sollicitations simultanées de traction et de torsion. Cette machine permet d’asser-
vir le déplacement des vérins, la charge et le couple ou des déformations. Dans le cas présent, les
essais sont en déformations totales imposées. Les capacités des vérins sont les suivantes : charge
axiale= ±100 kN et couple= ±1000Nm. La machine est équipée d’un four rayonnant à trois
zones. Les éprouvettes sont testées à 20 ou 300˚C à deux taux de déformation totale équivalente
au sens de Von Mises imposée : 0,2% et 0,5%. Les sollicitations de traction torsion sont soit en
phase soit avec un déphasage de 30˚. La machine est pilotée par un générateur de fonctions (sinus,
triangle ou carré). Pour tous nos essais multiaxiaux, nous avons utilisé des signaux sinusoïdaux. Le
schéma des éprouvettes est donné sur la figure??. On cherche à obtenir des champs de contrainte
et de déformation homogènes en traction et en torsion dans lapartie utile. Pour une éprouvette
axisymétrique, la déformation en torsion variant linéairement en fonction du rayon, il est néces-
saire d’utiliser des tubes à paroi minces. Pour ne pas risquer une instabilité en compression, il est
conseillé de respecter un rapport minimum de 1,5 entre diamètre et partie utile.

Figure B.12: Schéma des éprouvettes de traction torsion

Les signaux imposés sont les déformations axialesε(t) et de cisaillementγ(t) et sont sinusoï-
daux du type :
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ε(t) = ε0sinωt

γ(t) = γ0sin(ωt −φ)

avecε0 l’amplitude de déformation axiale,γ0 l’amplitude de cisaillement,ω la pulsation des
signaux (la fréquencef = ω

2π , etφ le déphasage angulaire entre les deux signaux.

La déformation totale imposée est calculée avec le critère de Von Mises :

εVM
t =

√

ε2 +
γ2

3

Traitement des données et résultats. Un programme d’acquisition permet d’enregistrer les dif-
férentes grandeurs pour estimer les contraintes de traction et de cission :

La contrainte de traction :

σ =
F
A

La contrainte de cission :

σ =
c
B

avec :

F, c la force et le couple

A = A0(1− ε), la surface de l’éprouvette

B = B0(1−1,5ε), le moment dipolaire de l’éprouvette

A0 =
π
4

(
φ2

ext−φ2
int

)
, la surface initiale de l’éprouvette

B0 =
π
16

(
φ4

ext−φ4
int

φext

)
, le moment dipoalire initiale de l’éprouvette (hypothèse élastique)

Les contraintes et les déformations plastiques équivalentes ont été calculées au sens de Von
Mises :

σVM =
√

σ2 +3τ2

εVM =

√
ε2 +

1
3

γ2

Les essais sont présentés dans les tableaux suivants :
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a)

Figure B.13: Tableau des essais de traction-torsion à 20˚C

Figure B.14: Tableau des essais de traction-torsion à 300˚C
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Annexe C

MODELISATION DU CRISTAL EN
GRANDES DEFORMATIONS

C.1 Rappels de cinématique

SoitC0 etCt les configurations initiale et à l’instantt d’un solide. On repère un point matériel
dans ces deux configurations respectivement à l’aide des vecteursx0 et x. Le tenseur gradient de
la déformationF est alors défini comme :

F =
∂x(x0, t)

∂x0
(C.1)

En définissant aussi le champ de vitesse

ẋ =
∂x(x0, t)

∂t
(C.2)

et en différenciant l’équation C.1 par rapport au temps, le tenseur spatial des vitesses de défor-
mationL est obtenu

L = ḞF−1 (C.3)

On peut ensuite définir les tenseurs taux de déformationD et taux de rotationW comme les
parties symétriques et antisymétriques deL

D =
1
2

(
L+LT) (C.4)

W =
1
2

(
L−LT) (C.5)

Entre les configurationsC0 etCt , le tenseur des dilatationsC s’écrit

C = FTF (C.6)

et le tenseur de Green LagrangeE est

E =
1
2

(
C− I

)
(C.7)
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C. MODELISATION DU CRISTAL EN GRANDES DEFORMATIONS

Figure C.1: Décomposition du tenseur gradient de la déformation F

Le déterminantJ deF définit le rapport de masses volumiquesρ0 et ρ, respectivement entre
les configurations initiale et finale

J = det
(
F
)

=
ρ0

ρ
(C.8)

C.2 Description du formalisme en grandes transformations

Les équations du modèle de comportement sont introduites dans un cadre en grandes trans-
formations. Les lois de comportement et le schéma d’intégration ont été introduits dans le code
éléments finis ABAQUS à l’aide d’une UMAT. Le formalisme utilisé est basé sur la décomposi-
tion du tenseur gradient de transformationF en une contribution élastiqueFe et une contribution
plastiqueF p :

F = FeF p (C.9)

On passe de la configuration initialeC0 à la configuration déforméeCt via une configuration
intermédiaireCt . La première étape de déformation correspond au glissementplastique entre plans
et la seconde aux rotations de réseau et aux dilatations élastiques.

Avec cette décomposition, le gradient de vitessesL s’exprime par

L = ḞḞ−1
= ḞeḞe−1

+ ḞeḞ pḞ p−1

Ḟe−1

(C.10)

Si l’on noteLe et Lp les gradients de transformation associés à la première et à la seconde
étape de la transformation, le tenseurL peut s’écrire comme la somme de sa composante élastique
et de sa composante plastique transportée dans la configuration actuelleCt :

L = Le+FeL
p ˙Fe−1

(C.11)

Dans la configuration intermédiaire, le gradient de vitesses est associé au glissement plastique
entre les différents plans de glissement et si on définit respectivement parms etns les directions de
glissement et les normales aux plans, le tenseurL

p
peut s’exprimer :
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C.2. Description du formalisme en grandes transformations

L
p
= Ḟ p ˙F p−1

= ∑
s

γ̇sL
s

(C.12)

avecL
s
= ∑

s
ms⊗ns (C.13)

La partie plastique du gradient de vitesses peut également se décomposer en 2 contributions
symétriqueD

p
et antisymétriqueW

p
définies à partir des tenseursD

s
etW

s
:

D
p
= ∑

s
γ̇sDs (C.14)

W
p
= ∑

s
γ̇sWs (C.15)

avec

D
s
= ms⊗sns (C.16)

W
s
= ms⊗A ns (C.17)

En supposant des petites déformations élastiques et de grandes rotations du réseau cristallin,
le tenseurFe peut s’écrire (décomposition polaire) :

Fe = VR (C.18)

où la contributionV est une dilatation pure etR une rotation pure. L’hypothèse des petites
déformations élastiques nous permet d’écrire sous la formeV :

V = I + ε (C.19)

avecε << 1
Cette forme particulière du tenseurV nous permet de simplifier la loi de comportement hy-

poélastique qui lie la dérivée objective du tenseur des contraintes de Cauchy au tenseur taux de
déformation élastiqueDe :

σ̂ = κe : De (C.20)

Nous utilisons la dérivation objective convective de Jaumann qui consiste à transposer la quan-
tité à dériver dans une configuration de référence. Le tenseur We correspond au taux de rotation
entre la configuration intermédiaireCt et la configuration actuelleCt . L’utilisation de dérivées
objectives permet de vérifier l’indépendance de la loi de comportement par rapport au référentiel.

σ̂ = σ̇+ σWe−Weσ (C.21)

Dans le cas plus général, le tenseurκe est défini à partir de la densité d’énergie par unité de

volume non déforméω
(
Ee
)

:

κe = Fe.

[

Fe.
∂2ω

(
Ee
)

ωEeωEe .FeT

]

.FeT
(C.22)
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C. MODELISATION DU CRISTAL EN GRANDES DEFORMATIONS

L’équation C.19 permet de simplifier l’expression deκe en réalisant un développement de Tay-

lor deω
(
Ee
)
. On montre alors que lorsque|ε → 0

κe = Ce (C.23)

σ̇ = Ce : De+Weτ− τWe (C.24)

avecCe
i jkl = RipRjqRkmRlnC

e
pqmn

Il est plus pratique d’exprimeṙσ en fonction deD, Dp, W et Wp. Cette nouvelle expression
fait intervenir un tenseurRs :

σ̇ = Ce : D+Wτ− τW−∑
s

γ̇sRs (C.25)

Rs = Ce : Ds+Wsτ− τWs (C.26)

L’hypothèse des petites déformations élastiques nous permet également de calculer l’évolution
de la rotation de réseau cristallin :

Ṙ= R

(
W−∑

s
γ̇sms⊗A ns

)
(C.27)

C.3 Schéma d’intégration numérique

Les équations de la loi de comportement constituent un système différentiel à intégrer. A
chaque itération lors d’un incrément, l’incrément de temps∆t et le gradient de transformation
F sont connus et il faut calculer l’évolution de la contraintede Cauchyσ ainsi que des variables
localesγs, ρs et R. la méthode d’intégration est basée sur celle utilisée par Teodosiu et al. puis
adaptée à nos lois de comportement.

Expression de l’incrément de glissement∆γs Un schéma de type Forward Gradient a été utilisé
dans lequel les incréments de glissements sont calculés de façon implicite. Les autres grandeurs
sont linéarisées et calculées explicitement à chaque pas detemps. Il s’agit donc d’un schéma
d’intégration semi-implicite. En appliquent le théorème des accroissements finis à la fonction
∆γs(t) sur l’intervalle de∆t, l’incrément de glissement est défini par :

∆γs = γ̇s(t + θ∆t)∆t (C.28)

En faisant une approximation linéaire deγ̇s dans l’intervalle∆t :

∆γs = [(1−θ) γ̇s(t)+ θγ̇s(t + ∆t)]∆t (C.29)

Le paramètreθ doit être compris entre 0 et 1. Nous avons pris 0,5 correspondant à une erreur
minimale. A l’instant t,γ̇s(t) est donné par la loi d’écoulement :
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C.3. Schéma d’intégration numérique

γ̇s = γ̇0

( |τs−xs|
τs

c

)n

.sign(τs−xs) (C.30)

Le termeγ̇s(t +∆t) est exprimé à l’aide d’un développement de Taylor du premierordre. Dans
un schéma de type Forward Gradient, le développement est effectué par rapport aux deux variables
suivantes :

– la cission d’écoulementτs−xs

– la cission critique d’écoulementτs
c définie par la valeur deτs− xs requise pour activer le

glissement sans apport de l’activation thermique.

γ̇s(t + ∆t) = γ̇s(t)+
∂γ̇s(t

∂t
∆t (C.31)

avec

∂γ̇s(t)
∂t

∆t =
∂γ̇s

∂τs|t∆τs+
∂γ̇s

∂τs
c
|t∆τs

c+
∂γ̇s

∂xs|t∆xs (C.32)

et

∂γ̇s

∂τs =
nγ̇s

(τs−xs)
(C.33)

∂γ̇s

∂τs
c

= −nγ̇s

τs
c

(C.34)

∂γ̇s

∂xs = − nγ̇s

(τs−xs)
(C.35)

On peut alors écrire l’expression de l’incrément de glissement∆γs :

∆γs =

[
γ̇s(t)+nθγ̇s

(
∆(τs−xs)

(τs−xs)
− ∆τs

c

τs
c

)]
∆t (C.36)

Calcul de∆γs par résolution du système Forward Gradient . La méthode consiste à expliciter
les termes∆τs, ∆τs

c et ∆xs en fonction de∆γs de manière à faire apparaître un système linéaire de
la forme :

∑
u

Nsu∆γu =
[
γ̇s(t)+Qs : L

]
∆t (C.37)

A partir de∆τs, ∆τs
c et ∆xs, on peut exprimer les tenseursNsu et Qs puis résoudre le système.

Calcul de ∆τs

A partir des relations établies dans le formalisme des grandes transformations, on peut démon-
trer que la dérivée temporelle de la cission résolueτs peut se mettre sous la forme :

τ̇s = Rs : De (C.38)

Par linéarisation de C.37 dans l’intervalle∆t, on en déduit l’expression de∆τs :

∆τs = Rs :

(
D∆t −∑

u
∆γuDu

)
(C.39)
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C. MODELISATION DU CRISTAL EN GRANDES DEFORMATIONS

Calcul de∆τs
c

L’évolution de la cission critique s’exerçant sur chacun des systèmes est reliée aux glissements
sur l’ensemble des systèmes par l’intermédiaire de la matrice d’écrouissage notéehsu :

τ̇s
c = ∑

u
hsu|γ̇u| (C.40)

avec

hsu =
µasu

2
1√

∑t astρt

(√
∑t 6=sρt

K
− gc

b
ρu

)

(C.41)

Par linéarisation de C.39 dans l’intervalle∆t, on en déduit l’expression de∆τs
c :

∆τs
c = ∑

u
hsuγ̇u∆t (C.42)

Calcul de∆xs

∆xs = (Cγ̇s−D|γ̇s|xs)∆t (C.43)

Calcul des tenseursNsu et Qs

Pour arriver à la formulation du système Forward Gradient del’équation C.37, il faut introduire
les expressions de∆τs, ∆τs

c et∆xs dans l’équation C.39. L’expression obtenue est ensuite mise sous
la forme :

∑
u

Nsu∆γu = γ̇s+Qs : L∆t (C.44)

avec

Nsu = δsu+ θnγ̇u∆t

[
Rs : Ps

(τs−xs)
− hsu

τs
c

]
+ θnγ̇u∆t

[
C−Dxssigṅγs

τs−xs

]
δsu (C.45)

et

Qs : D = θn∆t γ̇s Rs

τs−xs : D (C.46)

La résolution du système différentiel de l’équation C.37 nous permet de calculer numérique-
ment∆γs :

∆γs =
[

f s+Fs : L
]

∆t (C.47)

où les termesf s etFs sont les solutions des deux systèmes linéaires suivants :

∑
u

Nsuf u = γ̇s(t) (C.48)

∑
u

NsuFu = Qs (C.49)
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C.3. Schéma d’intégration numérique

Calcul des incréments de contrainte∆σ, de densités de dislocations∆ρs et de rotation ∆R
A l’instant t, une fois que∆γs a été calculé sur chaque système, il reste à calculer l’évolution de
l’ensemble des variables du modèle par simple linéarisation.

Incrément de contrainte ∆σ

L’incrément de contrainteσ(t + ∆t) est calculé de manière explicite, ce qui permet de faire appa-
raîtreσ̇

σ(t + ∆t) = σ(t)+ σ̇(t)∆t (C.50)

L’équation C.26 permet d’expliciteṙσ et l’expression devient :

σ(t + ∆t) = σ(t)+

[
Ce : D+Wτ− τW

]
∆t −∑

s
∆γsRs (C.51)

Incrément de densité de dislocations∆ρs

Par la même méthode et connaissant la loi d’évolution des densités de dislocations, on en
déduit les densités de dislocationsρs à t + ∆t :

ρ(t + ∆t) = ρ(t)+ ρ̇(t)∆t (C.52)

ρ(t + ∆t) = ρ(t)+
∆γs

b

[√
∑u6=sρu(t)

K
−gcρs(t)

]

(C.53)

Incrément de densité de rotation du réseau∆R

De même, il est possible de calculer l’incrément de rotationdu réseau cristallin en utilisant
l’équation C.27 :

R(t + ∆t) = R(t)+ Ṙ(t)∆t (C.54)

R(t + ∆t) = R(t)

[
I +

(
W−∑

s
γ̇s(t)ms⊗A ns

)
∆t

]
(C.55)
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SUMMARY 

Some cases of cracking of 304L austenitic stainless steel components due to thermal 
fatigue were encountered in particular on the Residual heat removal circuits (RHR) of the 
pressurized water reactors (PWR). EDF has initiated a R&D program to understand and assess 
the risks of damage on nuclear plant mixing zones. The INTHERPOL test developed at EDF 
R&D is designed in order to perform pure thermal fatigue test on tubular specimen under mono-
frequential thermal load. These tests are carried out under various loadings, surface finish 
qualities and welding in order to give an account of these parameters on crack initiation. The 
main topic of this study is the research of a fatigue criterion using a micro/macro modelling 
approach.  The first part of work deals with material characterization (stainless steel 304L) 
emphasing the specificities of the surface roughness link with a strong hardening gradient. The 
first results of the characterization on the surface show a strong work-hardening gradient on a 250 
microns layer. This gradient does not evolved after thermal cycling. Micro hardness 
measurements and TEM observations were intensively used to characterize this gradient. The 
second part is the macroscopic modelling of INTHERPOL tests in order to determine the 
components of the stress and strain tensors due to thermal cycling. The third part of work is thus 
to evaluate the effect of surface roughness and hardening gradient using a calculation on a finer 
scale. This simulation is based on the variation of dislocation density. A goal for the future is the 
determination of the fatigue criterion mainly based on polycrystalline modelling. Stocked energy 
or critical plane being available that allows making a sound choice for the criteria. 

RESUME 

Quelques cas de fissurations de composants en acier inoxydable austénitique 304L dus à 
un phénomène de fatigue thermique ont été recensés, en particulier sur les circuits de 
Refroidissement du Réacteur à l’Arrêt (RRA) des Réacteur à Eau Pressurisée (REP). EDF a lancé 
un programme de R&D afin de comprendre et d'évaluer les risques de dommages dans ces 
circuits. Le test développé à EDF, INTHERPOL, est un  essai de fatigue thermique de type 
structure sur maquette tubulaire et soumis à un chargement périodique. Ces essais sont réalisés 
sous différents niveaux de chargement, états de surface et soudure afin de rendre compte de ces 
paramètres sur l'amorçage des fissures. L’objectif de cette étude est de définir une méthodologie 
permettant la justification d’un critère de fatigue tenant compte de l’influence de l’état de surface, 
à l’aide d’une approche multi-échelle. La première partie du travail consiste à caractériser le 
matériau (304L) et particulièrement sa surface. Les premiers résultats de la caractérisation de la 
surface montrent un fort gradient d’écrouissage initial du matériau sur 250 microns en 
profondeur. Ce gradient n’évolué pas avec le cyclage thermique. Pour cette caractérisation, des 
mesures de microdureté et des observations de la microstructure (MET) ont été réalisées. La 
deuxième partie est la modélisation macroscopique des essais INTHERPOL permettant de 
déterminer les champs de contrainte et déformation issus des cycles thermiques. La troisième 
partie du travail consiste ensuite à évaluer l'effet de rugosité de surface et du gradient 
d’écrouissage à échelle plus fine à l’aide d’une modélisation à l’échelle du polycristal, basée sur 
la variation des densités de dislocations. Un objectif pour l'avenir est d’aider, par ces 
modélisations polycristallines, au choix de critères de fatigue prenant en compte l’influence de 
l’état de surface (critères énergétiques ou de types plan critique par exemple). 
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